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概要                          
 

 

本論文は，リモートプラズマ励起有機金属化学気相堆積(RPE-MOCVD)法を用

いた，II-VI 族化合物半導体の低温エピタキシャル成長，及びその評価に関する

研究である．主として，放射線検出器用デバイスに必要な良質結晶の成長と不

純物添加による伝導性の制御についての研究を行った． 

ジエチル亜鉛(DEZn)とセレン化水素(H2Se)の同時供給から，中性水素原子ラジ

カル(水素ラジカル)を介在させることにより，低圧・低温下で高品質の ZnSe 膜

が得られた．不純物添加技術では，n-ブチルヨウ素(n-BuI)を用いたヨウ素ドーピ

ングを試み，電子濃度 8.2×1019 cm-3，抵抗率 7.3×10-4 Ωcm の低抵抗 n 型 ZnSe が

得られ，高濃度のドーピングが出来た．H2Se の代わりにジエチルテルル(DETe)

を用いることで ZnTe の成長を行い，基板温度が 150 ℃以上でかつ水素ラジカル

の介在下で GaAs 基板上にエピタキシャル成長した．また，窒素ラジカルドーピ

ングにより，正孔濃度 3.2×1019 cm-3，抵抗率 5.9×10-3 Ωcm の低抵抗 p 型 ZnTe が

得られた． 

結晶格子整合系において，高エネルギー放射線検出用 p-i-n 接合デバイスを作

製するために，三元混晶である CdZnTe 及び CdSeTe のエピタキシャル成長とド

ーピングに関する研究を試みた．導入する原料の流量制御によって，得られる

混晶組成を自由に変化させることが出来，任意の組成で結晶成長が可能であっ

た．CdZnTe は窒素ラジカルドーピングによる p 型化が可能であり，CdSeTe はヨ

ウ素ドーピングによる n 型化が可能であった．窒素ラジカルドーピングの後熱

処理を行うと，正孔濃度 1.2×1019 cm-3，抵抗率 3.7×10-2 Ωcm の低抵抗 p 型 CdZnTe

が得られた．また，ヨウ素ドーピングの結果では，電子濃度 2.0×1018 cm-3，抵抗

率 3.7×10-2 Ωcm の低抵抗 n 型 CdSeTe が得られた． 

RPE-MOCVD 法は水素ラジカルにより有機金属原料の分解を促進し，低温に

おいて良質な結晶成長薄膜が得られ，p 型，n 型ドーピングともに可能とする方

法である．これらは，最近注目を集めている CdZnTe 系の p-i-n 構造をもつ放射

線検出デバイスを作製する技術として有用なものである． 
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ABSTRACT                      
 

 

This paper is on the low-temperature epitaxial growth and evaluation of II-VI 

compound semiconductors for radiation detector using remote plasma enhanced metal 

organic chemical vapor deposition (RPE-MOCVD) method. The crystal growth for the 

radiation detectors and impurity doping were mainly carried out. 

ZnSe epitaxial growth was firstly investigated, that is specified as a MOCVD with 

the introduction of hydrogen atomic radical into reaction region with source materials. 

The low resistivity n-type ZnSe epitaxial layers were obtained using n-butyliodide 

(n-BuI) as a dopant source. Then, low resistivity and high carrier concentration of 

7.3×10-4 Ωcm and 8.2×1019 cm-3, respectively are attained. This doping value is higher 

than that of the previous report. Then, it has been found that epitaxial growth of ZnTe 

layers can only be observed when enough hydrogen radicals are introduced into reaction 

region. And these epitaxial growths were seen in the substrate temperature region above 

150 °C. The p-type ZnTe layers with the carrier concentration of 3.2×1019 cm-3 were 

obtained when a mixture gas of H2 and N2, or NH3 was introduced into plasma source. 

In the crystal lattice-matching system, the epitaxial growth and doping technique of 

ternary alloys CdZnTe and CdSeTe crystal, were studied in order to produce p-i-n 

junction device for the radiation detector. CdZnTe is proposed for fabrication of 

high-energy radiation detector. When the group II ratio is changed, the Zn composition 

x in Cd1-xZnxTe is controlled in the range 0-1, and when the group VI ratio is changed, 

the Se composition y in CdSeyTe1-y was obtained in the all range 0 to 1. It was shown to 

make p-CdZnTe layers possible by nitrogen radical doping and also n-CdSeTe layers by 

iodine doping. For n-type CdSeTe, the high carrier concentration of 2.0×1018 cm-3 was 

obtained with the resistivity of 3.7×10-2 Ωcm. 

This RPE-MOCVD method has shown a good possibility for epitaxial growth and 

doping characteristics in the low substrate temperature by the hydrogen radicals. For 

these CdZnTe systems, the possibility of the doped epitaxial layer was very useful to 

fabricate the radiation detector with the p-i-n structure. 
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第 1 章 序論                      
 

 

 

1.1 研究の背景 

 

現在の情報化社会の中，コンパクトディスク(compact disc, CD)やビデオディス

ク(video disc, VD)を始め，デジタルビデオディスク(digital video disc, DVD)の民生

用から各種 OA 機器，光通信，光メモリの産業用まで数多くの分野で発光ダイ

オード(light emitting device, LED)や半導体レーザーが使われている．光ディスク

では，記録・再生が可能な容量が光源の波長の 2 乗に反比例するため，高密度

化にはレーザー光の短波長化が必要となる．高密度光ディスク，高速レーザビ

ームプリンタ(laser beam printer, LBP)，レーザー複写機など，次世代の光情報処

理システムに向けて，短波長である青緑/青/紫外光領域での半導体レーザーの実

用化が強く求められている． 

ZnSe，ZnS に代表される IIb-VIb 族化合物半導体は，すべて直接遷移型半導体

のバンド構造をもち，そのバンドギャップは遠赤外から紫外までの幅広い光の

波長領域をカバーする材料である．このことから，発光・受光などの光素子へ

の応用に望ましい材料として古くから注目を集めてきた．半導体レーザー作製

には pn 伝導性の制御が必要であり，ZnSe 系素子において自己補償効果 1)のため

にp型ZnSeが得られにくいという問題が1980年代当時の大きな課題であった．

しかし，活性窒素原子(ラジカル)を用いた不純物添加技術 2)が見いだされたこと

により実用レベルの低抵抗 p 型 ZnSe が得られるようになった．これが大きなブ

レークスルーとなり，ZnSe による発光素子作製に大きな活路を見出した．この

技術に加えて，Haase らが活性層に ZnCdSe 歪単一量子井戸を用いることにより，

1991 年に初めて低温(77 K)・パルス動作ながら波長 490 nm の青緑レーザー発振

が実現した 3)．これを受けてますます盛んに研究されるようになり，1993 年に

は，Nakayama らが ZnMgSSe をクラッド層に用いることを提案し，室温連続発

振に成功した 4)．その後も研究が盛んに進められ，ZnSe 系青色半導体レーザー

において，100 時間を越える室温連続発振も可能 5)となり，現在は 500 時間を超

えるレーザー発振が確認されているなど，めざましい進歩を遂げた 6)． 

そんな中，1991 年に日亜化学工業により III-V 族化合物半導体である GaN 系
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高輝度青色 LED7)が開発されて以来，GaN の結晶成長技術が急速に進歩し，GaN

系のレーザーダイオード(laser diode, LD)8), 9)も実現した．この系での寿命が 1 万

時間を越える LD10)も得られたことから， 近の青色領域の発光素子として GaN

系材料が注目されるようになった．さらに，これら III-V 族化合物半導体の新た

な展開として，GaN 系化合物半導体はワイドバンドギャップ半導体であること

から，高温動作可能な MESFET (metal semiconductor field effect transistor) 11)や高

周波動作可能な HFET (heterostructure field effect transistor) 12)などの電子デバイス

にも応用されるようになっている．しかし，これら GaN 系材料は，結晶成長温

度が約 1000 ℃以上と高く，六方晶として成長しやすいことから，へき開による

端面形成が困難であり，ドライエッチングによりレーザー光共振器を作製しな

ければならないこと，また，格子整合系の基板も存在せず，デバイス作成上の

残された問題も抱えている． 

II-VI 族化合物半導体は低温成長が可能であり，発光素子以外にもエキシトン

効果を利用した低電力デバイスが期待できるなど，新しい材料系や構造の検討

がなされている． 近，導電性 ZnSe 基板の蛍光現象を利用した白色発光ダイオ

ードが得られたという報告 13)があり，注目を集めるようになっている．また，

ZnSe においても受光素子として，pn 及び pin 構造を用いた光検出素子 14)が作ら

れるようになり，青-紫外域では Si 検出素子以上の高い外部量子効率のものが得

られている．さらに，酸化物 II-VI 族化合物半導体である ZnO は，励起子の結合

エネルギーが大きく，バンドギャップも 3.37 eV と紫外光領域であることから，

紫外光レーザーの可能性を持っている．ZnO の良質なナノ結晶薄膜により，室

温において低しきい値の励起子再結合によるレーザー発振 15), 16)が起こることも

わかっている．ZnO に代表される酸化物系材料は光デバイス，ガスセンサ，強

誘電体メモリー等の幅広い用途があり，多機能デバイス用材料として新たな展

開を迎え盛んに研究がなされている． 

一方で，ナローギャップである Hg1-xCdxTe はエネルギーバンドギャップが 1.6 

eV から-0.3 eV (4.2 K)まで変化し，x=0.2 である Hg0.8Cd0.2Te は低温物体からの放

射が 大で大気による吸収が 低となる波長 10.6 μm の赤外線検出に適してお

り，素子を極低温まで冷却せずに計測可能なことから，赤外領域の光素子 17)と

して実用化されている．また，CdTe (CdZnTe，ZnTe の Te 系 II-VI 族化合物半導

体)はエネルギーバンドギャップが約 1.5 eV から 2.3 eV と比較的高く，このため

室温動作が可能であり，しかも，化合物としての質量数も大きいことから X 線，
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γ線の高エネルギー放射線の吸収係数も大きく，放射線検出器としての利用 18), 19)

に適した材料である．しかし，これまで結晶成長が難しく，良質で大型のもの

が容易には得られなかった． 近，結晶成長技術の向上により大型結晶が作製

され，更に半導体加工技術や結晶の微細加工技術の発達により信号処理の電子

回路の小型化を実現し，放射線の線量計測，アレイセンサーによる X 線画像検

出などへの応用が広がっている．現在，米国及び欧州において，CdZnTe 系放射

線検出器は医学用，宇宙用として実用化のための研究が盛んであり，ますます

注目を集めている． 

 

 

1.2 結晶成長技術 

 

本論文で取り扱う II-VI 族化合物半導体のエピタキシャル成長方法として，一

般的に用いられる結晶成長法は以下の通りであり，その特徴を述べる． 

 

・液相エピタキシャル(liquid phase epitaxy, LPE)法 

半導体材料を蒸気圧の低い金属溶媒に高温で飽和状態まで溶解し，冷却する

ことにより過飽和状態としたものを基板上に析出させる方法である．装置が簡

単であり良質なエピタキシャル層が得られるので，化合物半導体の作製方法と

して広く用いられてきた．しかし，LPE 法は基板上に必要な固相にほぼ平衡す

る液相を接触させることによって結晶成長を行うため，液相組成は成長が進行

するにつれて変化する．そのために，成長する混晶組成も変化することとなり，

膜厚方向に均一な混晶組成を得ることは原理的に困難であり，組成制御に困難

性をともなう．また，大面積でかつ均一な結晶成長も得るのが困難である． 

 

・化学気相堆積(chemical vapor deposition, CVD)法，又は気相エピタキシー(vapor 

phase epitaxy, VPE)法  

堆積しようとする材料をガス原料で供給し，基板表面上にて化学反応により

薄膜を成長させる方法である．熱分解反応法，化学輸送反応法，還元反応法，

酸化反応法などにわけられ，多くのプロセスが開発されていることからも，大

量生産に適した方法である．この方法は後述の分子線エピタキシー(molecular 

beam epitaxy, MBE)法とともに 近のエピタキシャル成長の主流となっているも
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のであるが，MBE 法が超高真空中で行われるのに対し，CVD 法は主として水素

気流中，又は希ガス気流中で反応性のガスを熱反応させるものである．従って，

成長機構には化学反応プロセスが影響し，かなり複雑なものとなり，成長機構

は充分解明されていない点も多い．CVD 法において，特に原料として有機金属

を用いたものを有機金属化学気相堆積(metal organic chemical vapor deposition, 

MOCVD)法といい， 近低温での半導体結晶成長に多く使われるようになって

いる． 

CVD 法において原料の分解を熱以外のもので刺激して分解を助ける方法も考

えられており，光で原料分子を励起するものを光 CVD 法といい，プラズマのラ

ジカルで励起分解を助けるものをプラズマ CVD 法という．例えば，原料ガスを

希釈ガスとともに放電させて分解・反応させるプラズマ CVD 法は，プラズマ中

の高エネルギー種により原料が分解または活性化され，反応温度の低温化が可

能となる．しかしこれらの反応は，プラズマ生成と薄膜成長部分が同一空間に

あるため，イオン，電子，励起種などの表面反応が相互に関連し，成長薄膜へ

の損傷が問題となる．このことから，薄膜成長部から離れたところで原料以外

の水素等のキャリアーガスを励起し，その励起種を反応部まで輸送することに

より基板上に成長させる，リモートプラズマ CVD 法も考えられている．本論文

では，このリモートプラズマ CVD 法を基本的に使用した結晶成長を行うことと

している． 

 

・有機金属化学気相堆積(MOCVD)法 

CVD 法において，原料に有機金属を用いた方法である．有機金属原料の多く

は常温で液体であり，キャリアーガスをバブリングすることにより，その有機

材料で飽和したキャリアーガスを原料として反応部へ導入する．使用される有

機金属は常温付近で安定であり適当な蒸気圧をもつものが使用されるため，HCl

などのハロゲン化合物が関係しないので基板や装置への気相エッチングが起こ

るような成分をもたない．そのため，成長しようとする層とは異なる異種基板

上への成長が容易であると同時に急峻な界面を作成できる．さらに，原料の供

給量の制御はマスフローコントローラー(mass flow controller, MFC)によって容

易に制御が可能であり，きわめて薄い結晶成長や多元混晶の組成制御，大面積

基板での量産が可能である方法である．しかし，反応プロセスは複雑で，充分

解明されているとはいえないので，成長条件等経験的なパラメーター制御にた
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よる部分が大きい．また有機物の炭化水素が混入する場合があること，原料の

純度の高いものを作製することも困難な部分があり，原料の開発等も伴った研

究が必要となる． 

 

・分子線エピタキシー(MBE)法 

真空蒸着法の一形態である方法であり，超高真空中(∼10-8 Pa)で加熱させた基板

上に Al，Ga，As などの分子線または原子線を制御よく蒸発させ，基板上にエピ

タキシャル成長させる方法である．この方法では材料分子線の切り替えをシャ

ッターにより行うため，ヘテロ界面の急峻性や平坦性に優れていることが特徴

であり，低電流化，高出力化や短波長化への応用が期待できる量子井戸や超格

子構造の作成に対して極めて有利な手段である．MBE 法において原料に有機金

属やガスを用いた有機金属分子線エピタキシャル成長(metal organic MBE, 

MOMBE)法 20)やガスソース MBE (gas source MBE, GSMBE)法 21)，CBE (chemical 

beam epitaxy)法などとも呼ばれているものが考案されるようになった．この方法

の特質は，従来の MBE 法の欠点を補うために分子線の代わりにガスとして導入

しようとするものであり，ガスを材料に用いることにより全く新しい効果を期

待しようとするものである．また，原料をプラズマや紫外線で励起して供給す

るということも行われている．MBE 法では結晶構成要素の原料が超高真空中を

飛行し，結晶表面に付着し，結晶成長するというプロセスを取る．従って，超

高真空という環境がない限り不可能であるし，高温状態での成長は残留ガスに

対して超高真空保持が特に困難を伴う．一方で，超高真空であるために電子ビ

ームによる成長メカニズムの解析も容易であり，成長過程も明らかになってい

るものも多い． 

 

以上大きく 4 つの方法を取り上げたが，これ以外にも励起過程の付加や原料

の供給方法などの工夫により，様々な形で結晶成長方法が展開されている．例

えば，原子層エピタキシー(atomic layer epitaxy, ALE)法は，原料ガスを交互に供

給して，原子一層あるいは分子一層ずつ成長させる方法である．これは，原料

や構成元素の付着係数の表面への依存性を利用したもので，成長機構そのもの

に成膜の自己停止機能があることを利用している．このため， 初の表面が平

坦であれば原理的にその平坦性を永遠に持続することができるものである． 

このように，多くの結晶成長法が開発され，ますますの結晶成長技術の進歩
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が様々な材料の新展開を生み出しているが，それぞれに一長一短がある．それ

らを充分吟味して結晶成長法を採用する必要がある． 

 

 

1.3 リモートプラズマ励起 MOCVD 法の背景 

 

前節において主な結晶成長法について述べたが，デバイスに対する一層の高

性能化の要求と，より微細構造が必要なデバイスの出現により，現在のデバイ

ス作製技術は MBE 法，MOCVD 法の２つが主流となっていることは前記の通り

である． 

MBE 法の特徴は，膜厚の制御性が高く，成長開始が瞬時に行えることから急

峻な組成や不純物濃度分布が形成可能である．また高真空中で成長を行うため

に，同じ成長チャンバー内に反射型高速電子線回折(reflection high energy electron 

diffraction, RHEED)装置やオージェ電子分光分析(auger electron spectroscopy, 

AES)装置などを用いて成長途中の表面状態をモニターすることが可能であり，

その結果を瞬時にフィードバックすることができる．しかし，超高真空を維持

していくために装置が大型になること，原料の供給量の制御が難しいために，

組成の制御が困難であるという欠点も上げられる．この点を補うために，有機

金属化合物を原料に用いた MOMBE 法が開発されている． 

一方 MOCVD 法の特徴は，成長速度，形成される薄膜の組成や特性の精密な

制御がガス流量の制御のみによって容易に実現できることである．また，界面

の急峻性に優れたヘテロ構造が作製可能であり，低温成長が行える．しかし，

成長過程に化学反応をともなうため，その反応過程は複雑であり，解明するこ

とは容易ではない．また，通常 MOCVD 法は MBE 法に比べて高い圧力領域で成

長が行われているため，RHEED をはじめとする観測系によるその場観察が困難

であること，気相中や反応容器壁面等の基板表面以外での反応が生じ，反応物

の混入により結晶品質の低下が生じるという問題点も挙げられる．しかし，原

料の純度向上や反応装置の改善によりデバイス品質を十分に満足し，高均一

性・大面積・多数枚の成長が可能である量産性と相まって工業的に重要な方法

の一つとして認識されている． 

MOCVD 法では熱で原料を分解する必要があるために，原料により基板温度

が決められるが，特に低温での結晶成長をするために，従来ある MOCVD 装置
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にプラズマ生成部と輸送部を加えて，反応過程にラジカルを導入し有機金属の

分解を促進するということを行った．そこで本論文では，原料分子とは別の水

素等をプラズマ化し，そのうち必要な励起種，例えば中性原子ラジカルのみを

取り出して薄膜成長反応に用いるリモートプラズマCVD法を従来のMOCVD法

に組み合わせた「リモートプラズマ励起 MOCVD (remote plasma enhanced 

MOCVD, RPE-MOCVD)法」を取り扱う 22)．本実験では，反応容器とは別の場所

で水素をプラズマ化し，発生するイオン，電子，ラジカル，光のうち，比較的

寿命が長い中性水素原子ラジカル(今後単に水素ラジカルと呼ぶ)を成長室へ輸

送し，原料の分解反応に使用した．この装置の特徴的なことは，一般に行われ

ている MOCVD 法では成長圧力は常圧から減圧(数 Torr)であるのに対し，本方法

ではこれよりも一桁以上小さい 0.1∼0.01 Torr の圧力領域に保つことで気相中で

の反応を抑制することができることである．この圧力領域では反応速度の低下

が懸念されるが，反応過程に水素ラジカルを導入することにより，その活性エ

ネルギーを用いて反応を促進するようにしている．また MOCVD 法では，伝導

性の制御，とりわけ p 型伝導性制御が困難であったが，ラジカルを導入する特

徴を生かし低い基板温度で結晶成長を可能とし，プラズマにより励起した中性

窒素原子ラジカルのドーピングも可能とすることも意図された MOCVD 装置で

もある． 

 

 

1.4 研究の概説，目的 

 

本論文では，これまでの MOCVD 法にリモートプラズマ CVD 法を適用した新

しい方法として，リモートプラズマ励起 MOCVD 法を取り扱い，高品質の ZnSe

膜の成長を試みてきた研究 22) -24)について， 初に述べる．この方法は，通常の

MOCVD 法よりはるかに低い基板温度で且つ低い圧力領域である 0.1∼0.01 Torrの

真空中で成長を行うことにより，気相中での反応を抑制し基板表面反応を促進

させる MOCVD 法であり，GSMBE 法に近い成長を期待するものである．低圧下

での成長はガスの切り替えが高速にできることから，急峻な接合構成が可能と

なることが見込まれている．また，プラズマを利用した成長方法であるため，

有機金属基の分解反応の促進が期待でき，低温下での結晶成長が期待できると

いうこともあげられる． 
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本研究では，これまでに得られたZnSeの作製による気相成長過程を踏まえて，

新たに Ge 基板上への ZnSe の成長を試み，成長させる基板の違いによる成長メ

カニズムを考察した．また，不純物添加技術では，p 型化のためにプラズマラジ

カル源に窒素を含むガスを用いる窒素ラジカルドーピングと，n 型化のために有

機金属原料である n-ブチルヨウ素(n-butyliodide, n-BuI)を用いたヨウ素ドーピン

グを試みた． 

更に ZnTe の結晶成長を行うことで，反応性の高いセレン化水素(selenium 

hydride, H2Se)から有機金属原料へ変化させた時の成長メカニズムの違いを考察

し，成長過程における水素ラジカルの重要性も考える．そしてこの ZnSe，ZnTe

の成長を踏まえて，次の三元混晶薄膜作製へのステップとする． 

これらの II-VI 族化合物半導体のドーピングによる伝導性制御技術は，三元混

晶の CdZnTe 基板上に p 型 CdZnTe と n 型 CdSeTe を成長させ，p-i-n 構造の放射

線検出器を作製することを可能とする．放射線検出器を p-i-n 構造にすると，単

結晶で用いるよりも i 領域の接合容量を減少させ，かつ，暗電流が小さく，耐圧

も高くなる利点がある．そのために三元混晶である CdZnTe 及び CdSeTe の組成

制御，及びそのドーピングの伝導性制御を試みた．これより，p-CdZnTe と

n-CdSeTe によるヘテロ pn 接合，半絶縁性の CdTe 基板を用いた p-i-n 構造ダイオ

ードを作製し，その特性を考察することで，CdZnTe 系の p-i-n 構造を持つ放射

線検出用デバイスを作製するための道筋を作った． 

 

 

1.5 論文の構成 

 

本論文では，前記のように位置づけされた本研究の実験方法，及びその結果

と考察を述べる．本論文の構成については以下に示す通りである． 

第 1 章は序論であり，本研究の背景，結晶成長技術全般の背景から，本実験

に使用したリモートプラズマ励起 MOCVD 法の特徴について言及し，本研究の

概説，目的を述べた． 

第 2 章は，本リモートプラズマ励起 MOCVD 装置を用いた薄膜成長方法につ

いて述べる．また，成長した薄膜の評価方法についても触れる． 

リモートプラズマ励起 MOCVD 法を使用した基本的特性を調べるために，ま

ず ZnSe についてのエピタキシャル成長についての研究を行った．そこで，第 3
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章では，ZnSe 膜のエピタキシャル成長について述べる．ZnSe のエピタキシャル

成長はこれまでにも行ってきているが，基板と成長層の関係を把握するために，

本研究において GaAs よりも更に格子不整合の小さい Ge 基板上にも成長を行い，

Si 基板を含めた 3 種類の基板上に ZnSe を成長させることで，その格子定数の違

いと極性の有無についての考察を加える．また，ヨウ素をドーパントとした n

型 ZnSe の作製では高濃度ドーピングが可能であることを示し，窒素ラジカルド

ーピングによる p 型化についても検討する． 

第 4 章は，ZnTe のエピタキシャル成長について述べる．ZnTe の成長に際して

は，ZnSe の場合とは違い，VI 族原料にも有機金属原料を使用したことから，反

応性の高い H2Se ガスを用いた ZnSe の反応過程との違いを比較検討する．また，

ZnTe は p 型になり易く，高濃度窒素ラジカルドーピングの可能性を試み，その

結果を検討する． 

第 5 章では，CdTe 系の三元混晶である CdZnTe を取り上げ，その組成制御を

行うと共に，窒素ラジカルドーピングについて言及する．また，Zn の代わりに

Se を加えた混晶系である CdSeTe を用いた背景に触れ，まずその組成制御を行い，

ヨウ素によるドナードーピングの結果について述べる．そして第 6 章にて，実

際に CdZnTe 系の放射線検出器の作製に向けた取り組みについて述べる． 

後の第 7 章では，本研究の結論を述べ，上記で示した研究において得られ

た知見をまとめた． 

 



第 2 章 実験方法                    
 

 

 

本実験に用いた装置は，高周波励起により水素をプラズマ化し，そのうちの

中性水素原子ラジカル(水素ラジカル)を成長容器内に輸送し原料の分解を促進

する MOCVD 法であり，その成長圧力領域から通常の MOCVD 法と MBE 法と

の中間領域を狙ったものと考えている．しかしこの方法は，あくまで原料の分

解は水素ラジカルにより気相中もしくは基板表面で生じてエピタキシャル成長

が進行していることから，明らかに MOMBE 法とは異なる成長方法であると考

えられる． 

 

 

2.1 リモートプラズマ励起 MOCVD 装置 

 

本研究に使用したリモートプラズマ励起 MOCVD 装置のガス系統図を Fig.2-1

に示す．本装置はロードロック機構を備えており，反応容器は常に外気と遮断

されている．排気系は成長時排気と成長前予備排気がおこなえる 2 台のターボ

分子ポンプ(turbo molecule pump, TMP)を備えており，成長室及び基板搬送の系ま

でオイルフリーとなっている．成長前の予備排気時には 10-9 Torr まで到達可能

である．なお成長動作時の圧力は，フィードバック式の自動圧力調整器(auto 

pressure controller, APC)により一定に保たれている． 

次に反応容器部分の模式図を Fig.2-2 に示す．図に示されるように縦型のステ

ンレスチャンバーであり，内側に石英ガラス製のガス流案内管が取り付けられ

ている．基板は原料気体の導入口より下方約 10 cm の位置に水平に置かれてい

る．基板ホルダーには SiC コートのカーボン抵抗加熱のヒーターが内蔵されて

おり，基板に対し反対側に設けられた熱電対により温度制御を行っている．こ

の基板ホルダーには回転機構が備えられており，通常の実験では基板を約 25 

rpm で回転させながら成長を行っている． 

本装置の特徴であるプラズマ生成部はΦ 25 mm の石英ガラス管でできており，

基板からおよそ 30 cm のところにプラズマ発生部を配置している．ここに 13.56 

MHz のラジオ波(radio frequency, rf)を印加してプラズマを発生させて，輸送管を 
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Fig.2-1 A schematic diagram of the gas flow line of RPE-MOCVD apparatus. 

 

 

 

 11



 

 

 

 

 

Heater

n-BuI
DEZn

rf coil

Thermo-couple

Substrate

Carbon
Susceptor

Quartz
guide tube

He-Ne laser

Photo diode
cell

Cooling water

DETe
H2Se

H2,N2,NH3

DMCd

 

Fig.2-2 A schematic diagram of the reaction chamber of RPE-MOCVD apparatus. 
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通して基板上にラジカルが導入される．反応容器とラジカル輸送管はメタルフ

ランジで接続されているが，ラジカルが再結合して消滅するのを防ぐためにフ

ランジ内に石英ガラスの内管を設けて，輸送中のラジカルが直接金属表面に触

れ

おり，反応容器上部より基板方向へ向けて水素フローラインが設

け

てパラジウム透過膜式水素精製器を通して純化されたものを使用

し

ぐ構造となっている．さらに安全を期して実験室内も

圧を維持している． 

ることのないように設計されている 22)． 

原料として，II 族原料にはジエチル亜鉛(diethylzinc, DEZn)とジメチルカドニ

ウム(dimethylcadmium, DMCd)を，VI 族原料にはセレン化水素(H2Se)とジエチル

テルル(diethyltellurium, DETe)を使用した．有機金属は常温近傍で液体であるため，

水素をキャリアーガスとして用い，各々の有機原料は温度・圧力が専用のコン

トローラーにより制御された蒸発容器を通して，水素との混合ガスとして反応

容器内に供給している．セレン化水素は水素で 20 %に希釈されたものを使用し，

水素との混合ガスとして供給している．プラズマラジカル源ガスは通常キャリ

アーガスと同じ水素を使用しているが，p 型ドーピングを行う際には，窒素また

はアンモニアをプラズマラジカル源ガスとして導入し，中性窒素原子ラジカル

(今後単に窒素ラジカルと呼ぶ)を用いた窒素ラジカルドーピングを行っている．

また，n 型ドーピングの際は，有機金属である n-BuI を使用したヨウ素ドーピン

グを行い，II 族，VI 族原料の導入系とは別に専用の配管を通して反応容器内に

導入できるようになっている．導入位置は II 族，VI 族原料の導入位置に比べ上

方に位置して

てある． 

原料の供給量は，すべてマスフローコントローラー(MFC)を用いて正確に流量

の制御を行っている．反応容器内への原料ガス供給の ON，OFF による圧力の変

動を押さえるために，キャリアーガスである水素のダミーラインが設けてあり，

常に反応容器内の圧力を一定に保てるように工夫されている．さらに原料供給

は同時供給だけでなく，コンピューター制御により任意の原料ガスのみの選択

供給も可能である．輸送管にはステンレス管を用いており，本実験に用いてい

る水素はすべ

ている． 

この MOCVD 装置はセレン化水素など特殊ガスを使用しているため，装置全

体が一つの容器箱に収納されており，箱内を減圧に保つことで万一の場合にも

装置外にガスの流出を防

減
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2.2 実験方法 

 

ら三元である CdZnTe，CdSeTe に至る混晶の成長

お

との中間である，メチルメルカプタン，CH3SH 

(M

グを施した後，所定の成長条件にあわせて各々の結晶成長を開始して

い

として，成長後

エ

いては，Van der Pauw 法により抵

抗

本研究では，II 族原料に DEZn と DMCd，VI 族原料に H2Se および DETe を用

いて ZnSe，ZnTe の結晶成長か

よび不純物添加を行った． 

有機原料である DEZn，DMCd，DETe は常温で液体であり，純化した水素で

バブリングを行うことにより，水素との混合気体として反応容器内に導入して

いる．一方ガスである H2Se は，水素によって希釈されたガスとして導入してい

る．この H2Se は非常に毒性が強い原料であるため，最近では II 族原料と同様

に VI 族原料にも反応性の低い有機セレンを使用し，ジメチルセレン

(dimethylselenide, DMSe)などを用いる例が増えている 25), 26)．しかし，VI 族有機

材料は一般に熱分解温度が高く成長温度の下限が制限されることから，硫黄の

原料として水素化物と有機原料

SH)を用いる例もある 27)． 

基板は主として GaAs(100)を用いたが，その用途に応じて Si，Ge および石英

ガラスを使用した．またデバイス作製時には，CdTe 基板も用いた．これら基板

の洗浄は，アセトン，メタノールの有機洗浄の後，硫酸，過酸化水素水および

水の混合洗浄液(GaAs の場合)による化学洗浄 28)を行い，さらにチャンバー内に

基板をセットしたのち加熱して，水素ラジカルを照射しながら 10 分間の表面ク

リーニン

る． 

成長中の成長速度は，反応容器の取り付けられた石英窓より He-Ne レーザー

を照射して，基板表面と膜表面で反射した光をフォトダイオードセルで受光し，

その干渉を用いて in-situ で測定を行っている．干渉波形の校正

リプソメトリ(ellipsometry)で膜厚を測定して補正を行った． 

成長後の薄膜評価としては，結晶性評価として X 線回折(X-ray diffraction, 

XRD)，反射型高速電子線回折，組成評価としてオージェ電子分光分析の測定を

行っている．電極としてはアルミニウムおよび金を蒸着して使用し，電気的特

性の評価を行った．なお抵抗率の低いものにつ

率，ホール効果の測定もあわせて行った． 

ここで，プラズマラジカルを用いることによる MOCVD 法の反応を検討する

場合，ラジカル量の定量が不可欠になる．電荷を持つイオンや電子に比べると
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成長条件は，薄膜作製時

目的に応じて変化するため，その都度記述する． 

 

中性原子ラジカルは測定が困難で不明な部分も多い．そこで本研究では，NO，

NO2 ガスを用いて化学発光・消光を利用するガス滴定法 29)を用いてラジカル量

の定量をおこなった．この方法は，プラズマ発生部より発生した原子状ラジカ

ルをある程度の距離だけ輸送した場所で，滴定ガスに添加することで化学発光

を計測し定量する方法であり，本研究に用いたシステムにおけるラジカル量定

量には有効な方法である．本実験で用いた条件でのラジカル測定において，圧

力 0.01 Torr，ガス流量 10 sccm，プラズマ発生部と基板との距離 30 cm，高周波

電力 50 W の条件下での滴定結果は，水素ラジカルの導入量は約 165 μmol/min，

窒素ラジカルの場合では約 40 μmol/min であった 22)．これらラジカルの量は，導

入する有機原料に比べて多く，十分な中性原子ラジカルが基板上に到達してい

ると考えることが出来る．その他，原料の導入量等の

の



第 3 章 ZnSe エピタキシャル成長            
 

 

 

前章で述べた RPE-MOCVD 法は，反応容器と離れた位置にあるプラズマラジ

カル源により比較的寿命の長い水素ラジカルを輸送し反応容器に導入する方法

であり，従来の熱 MOCVD 法とは異なる反応過程をとるものである．このため，

この装置を用いた場合の有機金属の分解，及び基板上へのエピタキシャル成長

過程を調べることにより，高品質の薄膜成長を可能とする検討を行った．また，

デバイス作製には欠かせない技術として，不純物添加による p 型，n 型の伝導性

の制御に関しても研究を行った． 

 

 

3.1 気相反応過程の検討 

 

RPE-MOCVD 法を用いて，II 族原料に DEZn を，VI 族原料に H2Se を使用して

ZnSe の成長を行った．はじめに，このシステムにおける反応過程の検討と ZnSe

の成長条件を判断するための基礎実験 22)について述べる．本実験には，無極性

結晶の Si(100)及び無極性で非晶質の石英ガラスを成長用基板に用いることにし

た．そして，基板からの熱による反応を抑えるために，成長温度は 50 ℃とした．

代表的な実験条件を Table 3-1 に示す． 

 

Table 3-1 Typical growth conditions of ZnSe film. 
DEZn flow rate 80 μmol/min 
H2Se flow rate 160 μmol/min 
H2 flow rate (for radical) 10 sccm 
Rf conditions 0-50 W, 13.56 MHz 
Substrate temperature 50 ℃ 
Growth pressure 0.2 Torr 
Substrate Si(100) or Quartz glass 

 

 

まず，最も重要な要素である水素ラジカルの導入量を変化させたときの成長

速度の変化を Fig.3-1 に示す．この図ではプラズマラジカル源の高周波出力によ
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る変化として示してあるが，水素ラジカルはこの高周波出力によって励起され

た水素がプラズマ化され，比較的寿命の長い中性水素原子ラジカルのみがラジ

カルとして反応容器内に供給されている．これより，この高周波出力の変化を

水素ラジカルの供給量変化に読みかえて考えることができる．今後も水素ラジ

カルの導入量変化は，プラズマラジカル源の高周波出力の変化として示すこと

にする．図に示される通り，水素ラジカルが導入されていないときにも成長が

確認されているが，これは VI 族原料に用いた H2Se の反応性が強いため，低温

でも若干の反応が起きたためであると考えられる．水素ラジカルを導入すると

成長速度は増加し，導入しない場合に比べて 10 倍以上になった．また 40 W 付

近から成長速度が飽和していることから，低出力領域では水素ラジカルの導入

量が成長速度を支配しているのに対し，高出力になると水素ラジカルは十分に

存在し原料供給律速になったものと考えられる．更に水素ラジカル過剰な状態

では，水素ラジカルエッチングによる成長速度の減少も見られる．これより，

今後の実験では高周波出力を 30 W にする． 
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Fig.3-1 Growth rate of ZnSe films as a function of rf power for hydrogen radical. 

 

 

次に基板温度を変化させた場合の成長速度の変化を Fig.3-2 に示す．この時，
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成長速度は対数に基板温度は絶対温度の逆数で表すことにより，そこに示され

る傾きから反応における見かけ上の活性化エネルギーを算出することが出来る．

これは化学反応の速度定数の温度変化についてのアレニウス(arrhenius)の式， 

 

      R=Aexp(-Ea/kT) 

R: 速度定数，A: 頻度因子，T: 絶対温度， 

Ea: 見かけ上の活性化エネルギー，k: 気体定数． 

 

から得られる方法であり，見かけ上の活性化エネルギーを算出するのによく用

いられるものである．通常の熱 CVD 法の成長過程には，基板温度によって以下

のような領域に大別されている． 

 

・基板温度が低温の領域 

基板温度依存性が大きく，温度の上昇に伴い反応が促進され成長速度が大きく

なり，基板での表面反応が律速段階となる反応律速領域．つまり，活性化エネ

ルギーが表面反応のエネルギーを表し，正となる． 

 

・基板温度が中温の領域 

基板温度による熱エネルギーが(原料の反応に必要なだけ)十分に供給されてお

り，成長速度は基板温度にあまり敏感ではなくなる．つまり原料の供給量に依

存する供給律速領域となる．この場合，成長速度が基板温度に依存しないため，

活性化エネルギーはほぼ零になる． 

 

・基板温度が高温の領域 

更に基板からの熱エネルギーが大きくなり，薄膜成長にかかる前駆体の基板上

での吸脱着のバランスで決まることとなり，成長速度は基板上での吸脱着によ

って支配される吸着律速領域となる．ここでは，活性化エネルギーが負になる． 

 

 本研究に用いた RPE-MOCVD 法では，Fig.3-2 に示されるように広い温度範囲

において負の活性化エネルギーのみを示した．これは，反応過程に導入した水

素ラジカルがいかなる基板温度領域でも十分に供給した原料ガスを分解し成長

が生じているために，実効的に熱エネルギーが大きな状態となり，基板温度が
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低い時でも低温領域の振舞いが見られず，全温度領域にわたって基板表面での

吸脱着が支配的である領域のみが現れたものと考えられる．また，基板温度が

400 ℃以上の領域では，明確な負の活性化エネルギーを示し，これは，別の研

究 22)において表面に水素ラジカルが刺激することによりエッチングが生じてお

り，そのバランスとして成長速度が決められる．従って，400 ℃以上の温度領

域では，表面に付着した弱い結合は取り除かれ強い結合が残ることから，良好

なエピタキシャル成長の見られる領域と一致することとなる． 
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Fig.3-2 Growth rate of ZnSe films as a function of substrate temperature. 

 

 

以上のことから，本研究に使用した RPE-MOCVD 法は明らかに一般的な熱

MOCVD 法とは違った反応機構をもつ成長法であり，水素ラジカルによって原

料ガスの分解を促進し，低温においても ZnSe の成長が行えることがわかった． 

ここで，得られた ZnSe の結晶性の評価を行った．基板温度が 50 ℃の時の

Si(100)基板上に成長した ZnSe 膜の X 線回折パターンを Fig.3-3 に示す．図に示

されるように ZnSe(111)のピークのみが観察された．同じ ZnSe 膜を RHEED 観察

したところ，膜は[111]配向した多結晶膜であることが確認できた．これは Si 基
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板が無極性であるため，成長初期段階において選択的な吸着が起こらず，また，

基板温度が 50 ℃と低いために，基板表面での前駆体のマイグレーションエネル

ギーも小さいことが考えられる．成長圧力は 0.2 Torr であり，この圧力領域では

気相中での反応が生じるために，表面での選択的な原子配列が進まず多結晶化

したものと考えられる．気相中の反応を抑えて基板表面反応を促進するには，

圧力を下げることと基板温度を表面反応が支配的となる程度まで上げることが

考えられる．以上のことを踏まえて，成長圧力と基板温度の設定を考えて実験

を行った． 
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Fig.3-3 XRD pattern of ZnSe film grown on Si(100) substrate. 

 

 

3.2 基板による選択成長 

 

MBE 法や MOCVD 法において ZnSe をエピタキシャル成長させるのに使われ

る基板としては，一般的に GaAs30) -33)が用いられる．その理由は，ZnSe と GaAs

との格子不整合が約 0.27 %と小さく，有極性である GaAs は基板表面に露出した

原子(Ga or As)によって成長開始時に選択的に Zn もしくは Se の吸着が起こるた

めである．しかし，Si は ZnSe との格子不整合が約 4 %存在し無極性基板である

ために，ZnSe は多結晶として成長しやすくエピタキシャル成長は困難であると
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されてきた．MBE 法では Si 基板上にもエピタキシャル成長 34), 35)が観察されて

おり，Si と ZnSe との結晶の整合性 36)なども調べられている．本研究では，これ

までにエピタキシャル成長が得られた GaAs，Si 基板に加えて 22)，ZnSe との格

子不整合はわずか 0.2 %と小さいが無極性基板である Ge 基板も使用し，格子の

不整合率と基板の極性によって ZnSe の成長過程に及ぼす影響を考察した 37)． 

 

 

3.2.1 GaAs 基板上の ZnSe エピタキシャル成長 

 

 初めに，ZnSe と同じく有極性であり格子不整合差(0.27 %)が小さい GaAs(100)

基板を使用して ZnSe(100)/GaAs(100)へテロエピタキシャル成長を行った．代表

的な成長条件を Table 3-2 に示す． 

 

Table 3-2 Typical growth conditions of ZnSe film. 
DEZn flow rate 6 μmol/min 
H2Se flow rate 66 μmol/min 
H2 flow rate (for radical) 10 sccm 
rf conditions 30 W, 13.56 MHz 
Substrate temperature 350 ℃ 
Growth pressure 0.01 Torr 
Substrate GaAs(100) 

 

 

 この条件下において，基板温度を変化させたときの成長速度の変化を Fig.3-4

に示す．この場合も全温度領域にわたって，負の活性化エネルギーを持ち，基

板温度が 280 ℃を境に活性化エネルギーが変化していることがわかる．高温領

域における活性化エネルギーは-0.32 eV であり，低温領域は-0.07 eV である．こ

れより高温領域では基板温度による前駆体のマイグレーションエネルギーの増

加と水素ラジカルによる弱い結合の脱離，即ちエッチングが生じているものと

考えられる． 

基板温度 350 ℃で作製した ZnSe の X 線回折パターンを Fig.3-5 に示す．基板

の GaAs と ZnSe との格子定数が近いため ZnSe の Cukα2のピークと GaAs の Cukα1

のピークとが重なっているが，ZnSe は GaAs 基板上にエピタキシャル成長して

いることがわかる．またロッキングカーブの測定結果より半値幅を計算してみ
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ると約 170 秒であり，良好なエピタキシャル膜が得られていることがわかった． 
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Fig.3-4 Growth rate of ZnSe films on GaAs as a function of substrate temperature. 
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Fig.3-5 XRD pattern of ZnSe films grown on GaAs (100) substrate. 
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水素ラジカルの有無の場合でも，成長速度に違いはあるものの得られた ZnSe

層はエピタキシャル成長を示していた．さらにプラズマラジカル源に窒素やア

ンモニア，またはこれらの混合ガスを導入した場合でも良好なエピタキシャル

成長を示した．また，基板温度が低温の時でもエピタキシャル成長を示したが，

基板温度が高温になるにつれて，基板上での前駆体のマイグレーションや弱い

結合の脱離が期待できるために，基板温度が低いときは半値幅の広がりが見ら

，基板温度が 200 ℃では 300 秒程度の半値幅であった． 

.2.2 Ge 基板上の ZnSe エピタキシャル成長 

 

における温度は，Ge 基板は柔らかく酸化膜も強固なものではないことから， 

T al cleaning cond film. 
 

れ

 

 

3

Ge(100)基板上への ZnSe エピタキシャル成長を試みた．Ge 基板と GaAs 基板

との違いとは，ZnSe との格子不整合差(0.2 %)はほぼ同じであるのに対し，極性

が GaAs は有極性，Ge は無極性であるという違いがある．これより，Ge 基板上

には極性がなく Zn もしくは Se の選択成長ができないと考えられる．そこで，

成長前の基板の熱処理によるクリーニングの時に H2Se を導入し，Ge 基板上に

Se を吸着させることにより擬似的に極性を持たせ，原料である Zn が導入された

ときに成長しやすい状況を作り出してから成長を開始した．なおクリーニング

時

 

able 3-3 Typic itions of ZnSe 
H2Se flow rate 66 μmol/min
Cleaning time 10 minutes 
rf condition 
Substrate tempera

--- 
400 ℃ ture 

Growth pressure 0.01 Torr 
 

T l growth condit ilm. able 3-4 Typica ions of ZnSe f
DEZn flow rate 6 μmol/min 
H2Se flow rate 66 μmol/min 

 H2 flow rate (for radica
rf conditions 

l) 
6 MHz 

ture 
essure 

Substrate Ge(100) 

10 sccm
50 W, 13.5

Substrate 
Growth pr

tempera 320 ℃ 
0.01 Torr 
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水素ラジカルを照射しないで H2Se の還元反応を利用することとし，400 ℃に設

定した．Ge 基板上へのエピタキシャル成長の代表的なクリーニング条件と成長

条

の実効的な到着確率は，基板によらずほぼ同じ傾向をもつものと考えられる． 

Fig.3-6 Growth rate of ZnSe films on Ge as a function of substrate temperature. 

 

件を Table 3-3，Table 3-4 にそれぞれ示す． 

まず Ge 基板を用いた場合の基板温度に対する成長速度の変化を Fig.3-6 に示

す．GaAs 基板を用いたときと同様に異なる 2 つの傾きを持つグラフが描け，約

300 ℃の基板温度を境に，高温領域では-0.37 eV の活性化エネルギーをもち低温

領域では-0.11 eV の活性化エネルギーをもつ結果となった．この結果は Fig.3-4

に示された GaAs 基板上の場合とほぼ同じであるが，活性化エネルギーの変化点

がやや高温側となっている．わずかにシフトしているが，成長表面での前駆体
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作製した ZnSe 膜の X 線回折パタ－ンを Fig.3-7 に示す．ここで，高温領域で

成長した膜はエピタキシャル成長を示しているが，150 ℃の低温領域で成長し

たものは(111)に主ピークを持つ多結晶として成長した．この結果から，低温領

域では基板表面での前駆体の十分なマイグレーションが得られず，多結晶膜と
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して成長したものと考えられる．また，これは成長前の基板クリーニングの時

に H2Se を導入することにより，基板表面が Se で覆われ擬似的に Zn 原子が選択

的に成長していると考えられるが，基板に吸着した Zn 原子の表面上でのマイグ

レーション距離の少ないことより Se 原子は一様に覆われておらず，その一部の

Se 原子を核として島状成長が行われていることも低温での成長で多結晶膜にな

った要因

Fig.3-7 XRD patterns of ZnSe films grown on Ge (100) substrate. 

 

料を成長するために

，基板も有極性であるほうが望ましいことがわかる． 

と思われる． 
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Ge 基板上にエピタキシャル成長した ZnSe のロッキングカーブ測定により求

めた半値幅は 700 秒程度のものとなっており，GaAs 基板上に成長したものに比

べるとかなり大きな値である．この理由としては，Fig.3-6 の高温領域では前駆

体のマイグレーションによりエピタキシャル成長しているものの，成長前の

H2Se 導入による Se 原子は完全に均一には基板上に分布しておらず，部分的に三

次元的な島状成長が顕著になり結果的に結晶性の劣化につながったものと考え

られる．これより基板との格子整合のみでなく有極性の材

は
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3.2.3 Si 基板上の ZnSe エピタキシャル成長 

べて高くした．以

に代表的なクリーニング条件と成長条件をそれぞれ示す． 

T al cleaning cond film. 
 

 

 Si 基板上への ZnSe エピタキシャル成長は，格子不整合差が約 4 %存在し，極

性をもたないことから，前に述べた Ge 基板上への成長よりもさらに困難である

と予想できる．Si 基板上への成長も Ge 上と同様に，成長前の基板クリーニング

時に H2Se を供給することにより基板表面に擬似的極性を持たせるようにした．

Si 基板上の場合，その酸化膜である SiO2 は強固であることから，水素ラジカル

を照射しながらクリーニングを行い，設定温度も Ge の時に比

下

 

able 3-5 Typic itions of ZnSe 
H2Se flow rate 66 μmol/min
Cleaning time 30 minutes 
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ギーは-0.47 eV であり，低

温

Si基板上へのZnSeの成長における基板温度を変化させたときの成長速度の変

化を Fig.3-8 に示す．この場合もこれまでの結果と同様に活性化エネルギーは広

範囲において負の値を示しており，約 380 ℃の基板温度を境に 2 つの温度領域

を持っていることがわかる．高温領域の活性化エネル

領域での活性化エネルギーは-0.14 eV であった． 

高温領域と低温領域とで作製した ZnSe の X 線回折結果を Fig.3-9 に示す．こ

の結果は Ge 基板上に成長させたときと同じであり，低温領域で成長したものに

は，[111]方向に配向した多結晶膜であったのに対して，高温領域では Si(100)上

 26



に ZnSe(200)のビークのみが観察され，エピタキシャル成長していることがわか

る．これは低温領域では基板表面での前駆体の十分なマイグレーションが得ら

れないが，高温領域になると前駆体は基板表面でのマイグレーションが期待で

きるようになり，また水素ラジカルによる弱い結合の脱離又はエッチングが促

進さ

Fig.3-8 Growth rate of ZnSe films on Si as a function of substrate temperature. 

 

の

格子不整合差が大きくなる

れている結果と考えられる． 
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しかしながら，Si 基板上にエピタキシャル成長した ZnSe 膜において，ロッキ

ングカーブ測定による半値幅は約 2500 秒と大きな値を持つものであった．この

値は Ge 基板上の場合に比べても数倍大きな値を示しており，格子不整合が大き

くなると結晶格子の歪みが大きくなり欠陥が生じやすくなることから，結晶性

著しい低下が見られたと考えられる． 

この場合，水素ラジカルの有無についても結晶成長に大きく影響を与え，高

温領域においても水素ラジカルが導入されなければ多結晶膜として成長した．

これは水素ラジカルを導入することで，初期成長段階において基板のクリーニ

ングと成長の初期条件を設定する効果があり，特に
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ほどこの

ここで成長機構について考察する．一般的に MOCVD 法で考えられている成

長機構は，原料が熱分解などの化学反応を伴いながら，拡散して基板表面に到

達し，表面吸着・反応・拡散・脱離などの過程を経て，表面上の安定サイトに

到着して結晶成長が進行するというものである．GaAs の反応メカニズム 38) -40)

はよく研究されており，例えば，トリメチルガリウム(trimethylgallium, TMGa) と

アルシン(arsine, AsH3)を原料とする GaAs の反応は， 

 

   Ga(CH3)3 + AsH3 → GaAs + 3CH4 

 

と記述出来る．しかし，この反応は段階的に起こっており，TMGa が基板からの

熱により分解され，メチル基を放出した Ga(CH3)2 や Ga(CH3)のような前駆体を

経て，基板上に吸着・反応することで GaAs の成長が進んでいくと考えられてい

る．その成長過程の一部のモデル図を Fig.3-10 に示す． 

効果が顕著に現れてくると考えられる． 

Fig.3-9 XRD patterns of ZnSe films grown on Si (100) substrate. 

 

 

3.2.4 成長機構の検討 
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Fig.3-10 Reaction model of TMGa for GaAs growth on substrate surface. 

 

 

Fig.3-11 Reaction model of DEZn for ZnSe growth on substrate surface. 
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Fig.3-10 に示したように，TMGa は熱分解の過程を経て基板上に吸着し，同じ

く熱分解されたアルシンと結合することで GaAs の成長が進んでいくと考えら

れる．この過程は，II-VI 族化合物半導体である ZnSe の成長の場合も，同様な成

．したがって，DEZn と H2Se の反応は， 

として Zn(C2H5)のような前駆体が基板表面に吸着

し

行し，Fig.3-1 に示したように，実効水素

ラ

くなると活性化エネルギーの変化点も高温側に移動することか

ら

長機構で反応が進んでいると類推できる

 

   Zn(C2H5)2 + H2Se → ZnSe + 2C2H6 

 

となり，この反応過程では主

，エチル基を脱離しながら H2Se との反応が進んでいくと考えられる．このモ

デル図を Fig.3-11 に示す． 

しかし，これら II-VI 族化合物半導体の原料は一般に反応性が高く，気相中で

前反応が生じる問題が挙げられる．しかし，本実験で使用した MOCVD 法は，

通常よりかなり低い圧力領域(0.1∼0.01 Torr)であるため，気相中での分子同士の

衝突確率は低くなり気相中の反応を抑制することができる．また，水素ラジカ

ルが存在することで，実効的に熱エネルギーが大きな状態とみなされ，低温成

長が実現している．さらに，Fig.3-11 に示したように，DEZn は熱分解よりもむ

しろ高エネルギー種である水素ラジカルと反応してエチル亜鉛ラジカルを生成

していると考えられる．これは，基板からの熱エネルギーのみで DEZn と H2Se

が反応するよりも格段に早く反応が進

ジカルが増加することにより，成長速度が速くなるという結果が得られたと

いうことからも知ることが出来る． 

また，異なる基板上に ZnSe を成長させた時では，GaAs を用いると極性があ

ることから選択的に Zn 又は Se の吸着が生じやすく，活性化エネルギーが変化

する温度よりも低い基板温度においてもエピタキシャル成長が見られた．それ

に対して，Ge や Si 上では無極性基板であるために，成長前のクリーニングにお

いて H2Se を導入し，Se 吸着による擬似的極性表面の形成を行っているが，この

Se 吸着は一様に分布されておらず，ある部分から成長が生じる三次元的成長が

生じることで，基板温度が低い領域では多結晶として成長し，ある程度の基板

温度がエピタキシャル成長に必要であることが言える．さらに，Si のように格

子不整合が大き

も，この格子不整合差を埋めるために更に高い熱エネルギーが必要となるこ

とがわかる． 
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それぞれの基板上に得られた ZnSe のロッキングカーブによる XRD の半値幅

を比べてみても，有極性である GaAs 上よりも無極性である Ge 上の方が，そし

て，格子不整合の小さい Ge 上よりも格子不整合が大きい Si 上の方がそれぞれ

大きくなっており，この点を考えても，当然ではあるが基板には有極性で格子

不整合が小さいものが望ましいと言える．最近では，ZnSe の良質な単結晶基板

作製されるようになり 41)，これら ZnSe 基板を用いたホモエピタキシャル成長

び発光デバイスの作製が試みられている 42), 43)． 

3.

る 48)．また，

M

も

及

 

 

3 不純物添加 

 

半導体を用いた発光デバイスの研究には，n 型，p 型共に伝導性の制御が必ず

必要とされる．II-VI 族化合物半導体である ZnSe での不純物添加の現状を述べる．

n 型ドーピングは，III 族元素である Al，Ga などを Zn サイトに置換することで

ドナーを供給する手法が用いられてきた 44), 45)．しかし，この時のキャリアー濃

度はおよそ 1017 cm-3 の値が限界であった．そこで，今度は Cl のような VII 族元

素に着目し，Se サイトに置換する試みがなされた．Cl の供給源としては Cl2 や

HCl のようなガスが考えられるが，これらのガスでは腐食等で装置に悪影響を与

えるため，MBE 法において固体である ZnCl2 が用いられた．この方法により塩

素ドーピングを行ったところ，キャリアー電子濃度にして 2×1019 cm-3 の値 46)の

ものが得られた．この値は実用に用いるのに十分な値であり，この塩素ドーピ

ングは現在 ZnSe 系レーザーダイオードの作製に多く使われている方法である．

最近では，同じ塩素でも有機塩素を用いた塩素ドーピングの報告例もある 47)．

しかし，MOCVD 法では ZnCl2 のような固体材料は使用できないため，同じ VII

族原料でもヨウ素を n-BuIやEtIとして導入することにより n型ZnSeを作製し，

この結果 3×1019 cm-3 のキャリアー電子濃度の値が得られてい

OCVD において伝導性を制御するには，ドナーとして III 族の Al を用いるよ

りも VII 族の Cl を用いた方が易しいといった報告例もある 49)． 

一方 p 型ドーピングでは，I 族元素である Li，Na や V 族元素である N，P，As

などが候補として考えられる．しかし，Li 50)などの I 族元素は以前から p 型化が

可能でありドーピング実験が行われてきたが，拡散しやすいために pn 接合のよ

うな素子を作製するには不向きであった．また P 51)，As 52)は深い不純物準位を形
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成しやすいとされており，高濃度のドーピングは困難である．そこで窒素に注

目されたが，はじめは N2 や NH3 を成長中にそのまま導入しており，分子状では

反応性が低いために膜中への取り込みは少なかった．更に反応性を高めるため

イオンビームとして照射することを試みたところ，浅いアクセプタ準位に窒素

が取り込まれていることが確認された 53)．しかし，ドープ量の増加とともにイ

オンダメージが強くなり，結晶性の低下が顕著に現れた 54)．そこでイオンダメ

ージを与えず活性度を高める方法として，中性原子の励起種を利用することが

考えられた．窒素を高周波により励起し，窒素ラジカルを用いることにより p

型

熱処理の

果を検討 61)して p 型化のドーピングを試みているが，MBE 法における窒素ラ

カルドーピングのような有効な手段はなく，まだ研究段階にある． 

3.

を容器内に導入

す

半絶縁性の GaAs(100)を使用した．成長後の評価として，電極としてアルミニ

効果の測定を行った． 

伝導を示す ZnSe が得られるようになった 55), 56)．この手法によりキャリアー

濃度は 1×1019 cm-3 の実用レベルの値に到達した 2)． 

一方 MOCVD 法でも，様々な p 型ドーピングの試みが行われている 57), 58)．

MBE 法とは成長時の圧力の違いにより，窒素ラジカルドーピングが適用できな

い．そこで，紫外光を分解反応に用いる光 MOVPE 法 59), 60)を用たり，

効

ジ

 

 

3.1 n-BuI によるドーピング 

 

MOCVD法で一般的な手法である有機原料を用いたn型のドーピングを，n-BuI

を用いて行った．n-BuI は常温で液体であり，他の有機原料と同様，水素により

バブリングを行い，水素のキャリアーガスとともに混合ガスとして反応容器内

に導入した．n-BuI の導入管は II 族，VI 族原料導入管とは別に設けてあり，導

入口も基板上方約 15cm のところに位置し，原料ガス導入口に比べて高い位置に

ある．従ってガスの拡散が大きく基板付近での濃度低下が予想されるが，導入

口よりも更に上方からキャリアーガスとして使用している水素

ることにより，基板に向けての down flow を作って拡散を抑制した．なお今回

の成長では DEZn，H2Se，n-BuI の同時供給によって行った． 

Table 3-7 にヨウ素ドーピングの代表的な成長条件を示す．基板には広い条件

においてエピタキシャル成長が観察され，抵抗率など電気的特性を測定しやす

い

ウムを蒸着し，Van der Pauw 法を用いて抵抗率とホール
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T  condit ZnSe film. 
e 

able 3-7 Typical growth ions of n-type 
DEZn flow rat 6 μmol/min 
H2Se flow rate 66 μmol/min 

adical) 
ns  MHz 

ature 
Growth pressure 0.01 Torr 
Substrate GaAs(100) 
n-BuI flow rate 1 μmol/min 

H2 flow rate (for r 10 sccm 
Rf conditio 30 W, 13.56
Substrate temper 280 ℃ 

 

ものが得られたが，ヨウ素をドーピング

しないアンドープ膜では 200 秒以下のものが得られており，ヨウ素の取り込み

Fig.3-12 XRD pattern of I-doped ZnSe film on GaAs (100) substrate. 

 

 

成長した ZnSe 膜の X 線回折パターンを Fig.3-12 に示す．セレン原子(1.22 Å)

に比べてヨウ素原子(1.32 Å)の原子半径が大きいため，ZnSe(400)に現れるピーク

は低角度側にシフトしているが，GaAs(100)基板上に良好なエピタキシャル成長

していることがわかる．この時の基板温度は，300 ℃である．ロッキングカー

ブより半値幅を計算すると約 300 秒の

によって多少大きな値となっている． 
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Fig.3-14 The electrical properties of I-doped ZnSe films as a function of substrate 

temperature. 
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Fig.3-13 The I-V characteristic of I-doped ZnSe film. 
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ヨウ素をドーピングした ZnSe 膜の電流電圧特性を測定した．Fig.3-13 に示さ

れるように，蒸着したアルミニウム電極と n 型 ZnSe とは印加電圧が 0.1 V と小

さいときでも良好なオーミックコンタクトが得られていることがわかる． 

まず n-BuI のヨウ素添加量を 0.32 μmol/min と一定にし，基板温度を変化させ

たときの電子濃度と抵抗率の変化を Fig.3-14 に示す．この時のプラズマラジカル

源の高周波出力は 30 W とした．およそ 280 ℃の時に最大の電子濃度を示してお

り，基板温度が高くなるに従い電子濃度の減少，抵抗率の増加が見られる．こ

ig.3-15 The electrical properties of I-doped ZnSe films as a function of n-BuI flow 

れは，基板温度が上昇するにつれて前駆体のマイグレーションが増加し，不純

物であるヨウ素が ZnSe 結晶中から取り除かれたものと考えられる． 

F

rate. 

 

 

次に Fig.3-14 において電子濃度が最大となった基板温度 280 ℃に固定して，

n-BuI の流量を変化させたときの電子濃度と抵抗率の変化を Fig.3-15 に示す．ヨ

ウ素の導入量が増加すると電子濃度は増加しており，n-BuI の供給量によってお

よそ 1016 -1020 cm-3 の広い範囲で伝導性の制御が可能であることがわかる．この

時，ヨウ素の供給量と電子濃度の関係は線形ではないが，これはヨウ素のガス
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導入口が DEZn，H2Se 原料に比べて基板位置から離れており，ヨウ素のドーピ

ングガスの流れが単純に取り扱えないためである．最大の電子濃度は n-BuI の流

量が 1.0 μmol/min の時に得られており，その値は 8.2×1019 cm-3 であった．この時

の抵抗率は 7.3×10-4 Ωcm，電子移動度は約 50 cm2/V-s の値を示し，この値は非常

に高濃度ドーピングが可能であることを示している 62)．さらに過剰のヨウ素を

供給し，n-BuI の流量が 1.0 μmol/min よりも多くなると電子濃度が逆に低下して

いるが，これは過剰のヨウ素が導入されていることから，Se サイトに置換して

い は

と考えられる．これは，ヨウ素の導入量が多くなると電子移動度が小さくな

，XRD のピーク位置も更に低角度側にシフトしていることからも考えられる． 

当な水素ラジカルの導入は有

機金属である n-BuI を効率よく分解してくれるが，過剰にある状態では水素ラジ

るだけで なくZnSeの格子間にも入り込んで欠陥として働いているためであ

る

り
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Fig.3-16 The electrical properties of I-doped ZnSe films as a function of rf power. 

 

 

水素ラジカルが有機原料の分解反応に大きく寄与していることから，この水

素ラジカルの導入量を変化させたときの電子濃度と抵抗率の変化を Fig.3-16 に

示す．この結果から，プラズマラジカル源の高周波出力が 30 W の時に最もよく

キャリアーが取り込まれていることがわかる．適
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カ

ぼ-1 であり，広い範囲において電子移動度が大きく変化して

いないことが言える．ここに示される直線の傾きから移動度を計算すると約 100 

cm2/V-s である．

ig.3-17 The correlation between carrier concentration and resistivity for I-doped 

ZnSe films. 

 

質な結晶が

られた．このように，リモートプラズマを用いた MOCVD 法において，十分

e 膜が得られることがわかった． 

ルによるエッチング効果が大きくなり，逆に不純物であるヨウ素を ZnSe 膜中

から取り除く作用が働いたためと考えられる． 

電子濃度と抵抗率の関係をプロットしてみると，Fig.3-17 のようになった．こ

のときの傾きはほ
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以上の結果から，n 型ドーピングにおいても水素ラジカルは有機金属である

n-BuI を分解するのに有効に働いており，また伝導性の制御は n-BuI の導入量を

変化させることにより，およそ 1016 -1020 cm-3 の広い範囲で再現よく得られるこ

とがわかった．また高濃度ドーピングを行っても移動度はほとんど変化せず，

XRD のロッキングカーブからおよそ 300 秒程度の半値幅を持った良

得

高濃度の，かつ高品質な n 型 ZnS
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3.3.2 窒素ラジカルドーピング 

 

 成長過程にリモートプラズマを用いていることを利用し，プラズマラジカル

源ガスを水素から窒素，または窒素と水素の混合ガス，もしくはアンモニアを

用いることにより，MBE 法で高濃度ドーピングが実現した窒素ラジカルドーピ

ングが本研究で用いた MOCVD 法にも適用可能となる 22)．プラズマラジカル源

に用いる混合ガスは，プラズマ生成部への供給以前に混合を行った後，混合ガ

スとなった状態に高周波出力を印加している．本実験では，プラズマラジカル

に流すガス量を 10 sccm と一定に保ち，ガス供給量の比はマスフローコントロ

 

T  condit ZnSe film. 
e 

源

ーラーにより制御して反応容器内に供給した． 

able 3-8 Typical growth ions of p-type 
DEZn flow rat 6 μmol/min 
H2Se flow rate 66 μmol/min 

adical) 
ns  MHz 

Substrate GaAs(100) 
N-radical flow rate (N2 only) 40 μmol/min 
H-radical flow rate (H2 only) 165 μmol/min 

H2 flow rate (for r 10 sccm 
Rf conditio 50 W, 13.56
Substrate temperature 350 ℃ 
Growth pressure 0.01 Torr 

 

素を単独で供給したときの値である．基

板

ても検出限界以下であったが，ドーパントとしての窒素濃度も検

限界以下で十分であるため，この結果がラジカルドーピングを否定するもの

ではない． 

 

 

ここで代表的な実験条件を Table 3-8 に示す．表に示したプラズマガスの導入

量はプラズマラジカル源に窒素及び水

には半絶縁性の GaAs(100)を使用した．成長後に行った電気的特性の測定には，

蒸着した金を電極として使用した． 

窒素ラジカルを用いた場合，有機原料に含まれる炭素と反応して C-N 結合が

生じ，膜中への炭素の取り込みなどが心配される．そこで，窒素ラジカルのみ

で成長した ZnSe 膜を AES により組成分析した結果を Fig.3-18 に示す．得られた

結果より，心配された酸素や炭素などの不純物は検出限界以下であった．ここ

で窒素につい

出
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Fig.3-18 Auger electron spectra of ZnSe film grown by nitrogen radical. 

 

 

はじめに，プラズマラジカル源のガスの混合比を変化させて成長した ZnSe の

抵抗率の変化を Fig.3-19 に示す．この時の基板温度は 350 ℃とした．窒素の割

合をわずかに増加すると，水素ラジカルのみの場合に比べ抵抗率は上昇してい

る．更に窒素の割合を増やすと抵抗率は減少に転じ，混合比がおよそ 0.25 程度

のところで極小値となった．これは水素ラジカルのみで成長したアンドープ膜

は n 型伝導性を示しており，この n 型を補償するために一度高抵抗を示し，更

に窒素が増加すると p 型化して抵抗率の減少が見られたものと考えられる．こ

の結果から，窒素ラジカルドーピングによって，窒素がアクセプタ準位を形成

して ZnSe 膜中に取り込まれていることがわかる．しかし過剰な窒素の導入に対

しては，窒素ラジカルの衝突の衝撃によって結晶欠陥が増加し，その結果，抵

抗率が大きくなったものと考えられる． 

次に，基板温度を変化させた時の抵抗率の変化を Fig.3-20 に示す．この時のプ

ラズマラジカル源ガスとしては，Fig.3-19 において低抵抗となった条件とした．

この図より，基板温度がおよそ 330 ℃付近で谷を示している．この理由として，

高温領域では前駆体のマイグレーションによる不純物の脱離の促進が増加して，

窒素が抜けやすくなっていると思われる．低温領域では窒素原子が膜中には取

 39



り込まれるものの，そのまま格子間に入り込み不純物欠陥として働くか，また

は格子位置に置換されても水素による不活性化が生じているためではないかと

考えられる． 
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Fig.3-19 The resistivity of N-doped ZnSe films as a function of N/H ratio for radical. 
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Fig.3-20 The resistivity of N-doped ZnSe films as a function of substrate temperature. 
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 そこで水素による不活性化の問題を調べるために，成長後熱処理を試みた．

熱処理の温度を変化させたときの抵抗率の変化を Fig.3-21 に示す．熱処理は

RPE-MOCVD チャンバー内で窒素雰囲気にて大気圧とした中で加熱し，そのま

ま 10 分間保持した．このとき熱処理をした試料は同時に成長したものである．

熱処理温度の上昇にともない抵抗率の減少が見られているが，この時の抵抗率

の変化は小さく，その値も数百Ωcm の抵抗値を示すにとどまっていることから，

この値ではまだ十分低抵抗になったとはいえない． 
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Fig.3-21  The resistivity of N-doped ZnSe films as a function of annealing 

temperature. 

 

 

以上のように ZnSe へ窒素ラジカルドーピングを試みた．得られた ZnSe は p

型化したことは確認できたが，オーミック接触が可能な低抵抗膜を得るには至

らなかった．そこで，畑中，青木らは全く新しい低抵抗化の手法として，KrF

エキサイテッドダイマーレーザー(通称エキシマレーザー(商品名))の 248 nm，20 

ns のパルス光を用いた高濃度 p 型ドーピングを試みている 63), 64)．これは，エキ

シマレーザーにより表面を瞬間に加熱しドーパントを拡散させる方法であり，

レーザー照射後熱処理を行うことにより，5×1019 cm-3 の正孔濃度を持つ Na ドー
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プ p 型 ZnSe 層が形成され，良好なダイオード特性 64)も得られている．実際のデ

バイスへの応用のためには，熱処理を併用しないで安定に高濃度 ZnSe 層を形成

することが必要である． 

 

 

3.4 まとめ 

 

RPE-MOCVD 法によって ZnSe 膜のエピタキシャル成長を行った．DEZn と

H2Se を原料とし，成長時に水素ラジカルを照射することにより低温・低圧下で

良好なエピタキシャル成長が可能であることが確認できた．成長圧力が 0.2 Torr

の場合は気相中での反応が生じたが，更に低い 0.01 Torr の圧力領域にしたとこ

ろ，基板表面での反応が強調された． 

有極性である GaAs 基板上への成長は，低温領域からエピタキシャル成長が見

られたのに対し，格子不整合が小さくても無極性である Ge 基板では低温領域で

は多結晶になり，基板が極性を持たないと成長初期条件が定まりにくいと考え

られる．また格子不整合による違いを Ge と Si で比べてみたところ，不整合が

大きい Si 基板ではより高い基板温度と，水素ラジカルによる洗浄化と成長過程

における吸着と脱離のバランスがエピタキシャル成長の必要条件であると考え

られる． 

不純物添加においては，n-BuI と窒素ラジカルを用いて ZnSe へのドーピング

を試みた．n-BuI の導入量を変化させることにより広い範囲で伝導性の制御が可

能であり，抵抗率で 7.3×10-4 Ωcm，電子濃度で 8.2×1019 cm-3 の値を持つ低抵抗 n

型 ZnSe を得ることが出来た．この抵抗率は十分小さな値であり，発光素子をは

じめとするデバイス作製にも十分応用できる値である．しかし，p 型化のために

行った窒素ラジカルドーピングでは，プラズマラジカル源とする窒素と水素の

混合ガス中における窒素の割合を増加するに従い抵抗率の減少が見られるもの

の，その抵抗率は最小でおよそ 100 Ωcm の値を示すにとどまり，十分なキャリ

アーが ZnSe 膜中に取り込まれ，有効窒素アクセプタとして働いているとは言え

ないものである． 

 



第 4 章 ZnTe エピタキシャル成長            
 

 

 

4.1 背景 

 

ZnTe は直接遷移型半導体であり，そのバンドギャップが約 2.3 eV であるため，

純緑色発光を目指した発光素子の開発 65), 66)が行われている．CVD 法や MBE 法

により，高品質薄膜成長 67)が行われているが，単結晶の作製 68)も古くから行わ

れている．最近，温度勾配徐冷(Vertical Gradient Freeze, VGF)法により，転位密度

の低い ZnTe 単結晶が得られたという報告がある 69)．発光デバイスに欠かせない

不純物添加技術であるが，p 型 ZnTe は ZnSe のときに高濃度ドーピングが可能

となった窒素ラジカルドーピングを含め，様々な方法で低抵抗 p 型 ZnTe を得ら

れている 70) -73)．しかしアンドープでは p 型となり，自己補償効果により低抵抗

n 型 ZnTe は得られておらず，ZnTe のホモ pn 接合を用いた発光素子の実用化と

いう段階には至っていない． 

 一方 ZnSe 系の発光素子において，p 型 ZnSe の電極接触が十分とは言えず，

容易に高濃度 p 型 ZnTe が作製でき，そのオーミック特性 74)も良好であることを

利用して，p 型 ZnSe と p 型 ZnTe による超格子構造 75)や擬傾斜接合 76)を作製す

ることでコンタクト抵抗を下げる試みがなされている．現在，ZnTe/ZnSe 超格子

構造は多くの ZnSe 系 LED，LD の p 型コンタクト層に採用されている 77)． 

本章では，RPE-MOCVD 装置で ZnTe の結晶成長を行い，その成長反応過程を

ZnSe の場合と比較・検討するとともに，窒素ラジカルドーピングを行うことに

より高濃度 p 型 ZnTe の作製を試みた． 

 

 

4.2 反応過程の検討 

 

RPE-MOCVD 法を用いて ZnTe 膜の結晶成長を行った．前章において議論した

ZnSe の結晶成長では，VI 族原料に反応性の高い H2Se を用いており，本章で述

べる ZnTe の場合は VI 族原料も有機金属である DETe を用いたことから，反応

過程に違いが生じることが予想され，この違いという点も併せて検討を加えた．
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本実験で行った ZnTe の代表的な成長条件を Table 4-1 に示す．本実験でも基板に

は ZnTe 結晶と格子不整合が約 7 %存在するが，エピタキシャル成長が可能であ

ろう有極性基板の GaAs(100)を使用して結晶成長を試みた． 

 

Table 4-1 Typical growth conditions of ZnTe film. 
DEZn flow rate 6 μmol/min 
DETe flow rate 6 μmol/min 
H2 flow rate (for radical) 10 sccm 
rf conditions 50 W, 13.56 MHz 
Substrate temperature 200 ℃ 
Growth pressure 0.15 Torr 
Substrate GaAs(100) 

 

 

4.2.1 反応過程 

 

Table 4-1 に示した成長条件をそれぞれ変化させることにより，反応過程に及

ぼす影響を考察する．なお ZnSe の成長の場合と同様に，成長中に反応容器内に

設けられた石英窓より He-Ne レーザーを照射し，その干渉をモニターすること

により in-situ で成長速度を測定した． 

まず，水素ラジカルの供給量を変化させたときの成長速度の変化を Fig.4-1 に

示す．この時の基板温度は 200 ℃とした．このグラフの範囲外であるプラズマ

ラジカル源の高周波出力が 30 W 以下の時には，薄膜形成はほとんど観察されな

いか，多結晶膜としてごく薄く成膜していることが確認できた．これは ZnSe の

成長時は原料に反応性の高い H2Se を用いていたことから，その還元効果により

水素ラジカルが導入されない場合についても成長が観察されたのに対して，

ZnTe の成長の場合には原料ガスが共に有機金属であるため，この温度領域では

これら有機基を分解するために水素ラジカルのような高エネルギー種による分

解促進反応が必要であることが考えられる． 

プラズマラジカル源の高周波出力を40 Wから増加するに従い反応速度の促進

が見られ，この領域では水素ラジカルの供給量が成長速度を支配している．さ

らに増加させ，高周波出力が約 70 W になると成長速度は飽和しているが，これ

以上になると原料に対して有効な水素ラジカルが十分存在し，原料供給律速に

なったと考えられられる．前章で述べた ZnSe 成長時と DEZn 原料の導入量は同
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じであるにも関わらず，成長速度が飽和する高周波出力が ZnSe に比べて大きく

なっているのは，ZnTe の場合は水素ラジカルが原料の DEZn と DETe の両方の

分解反応に寄与しているが，ZnSe の場合は H2Se による還元反応も有機基の分解

に寄与しているためと考えられる． 
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Fig.4-1 Growth rate of ZnTe films on GaAs as a function of rf power for hydrogen 

radical. 

 

 

次に成長圧力を変化させた場合について考える．この時のプラズマラジカル

源の高周波出力は 50 W とした．ここでは原料の供給量を一定とし，反応容器か

らの排気速度を変化させることにより成長圧力を変化させた．また成長開始時

の圧力は 0.15 Torr に固定し，その後圧力を変化させることにより成長速度を観

察した．なお，ここに示した成長速度は ZnTe 成長中に連続して成長圧力を変化

させることで得られた結果である． 

Fig.4-2 に示されるように，成長圧力が低くなるに従い成長速度が増加してい

ることがわかる．これは，成長圧力と水素ラジカルの供給量に密接な関係があ

るためと考えられる．反応容器内の圧力が高ければプラズマ生成部から輸送さ

れる途中で再結合する割合が増加し，基板近傍に十分な水素ラジカルが到達出
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来ない．これに対し低圧にすると，輸送時間の短縮，平均自由行程の増大によ

って実効的な水素ラジカルの供給量が増加し，結果的に成長速度が増加したも

のと考えられる． 
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Fig.4-2 Growth rate of ZnTe films as a function of growth pressure. 

 

 

しかし，成長開始時の圧力は概ね 0.1 Torr 以上の高い圧力領域のみで成長が観

察されており，ZnSe の成長を行った 0.01 Torr といった低圧領域から成長を開始

しても薄膜の形成は見られなかった．この理由として，ZnTe の成長初期段階に

水素ラジカルによる基板表面クリーニングと成長膜初期条件の設定が必要であ

り，前駆体の形成と表面反応が充分行われていないことが考えられる．前章で

Si 基板上 ZnSe の成長において特に水素ラジカルの重要性を示したが，ZnTe の

成長においても水素ラジカルが必要不可欠であることから，ZnTe と GaAs との

格子不整合差は約 7 %存在し，格子不整合の大きい基板上に成長する場合には水

素ラジカルによる何らかの補助的な成長を助長する作用が薄膜形成に重要な要

素であると考えられる． 

基板温度を変化させた場合の成長速度の変化を Fig.4-3 に示す．得られた結果

は，前章で述べた ZnSe の成長の場合と同様に，ある基板温度を境に 2 つの異な
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る活性化エネルギーを持ち，すべての温度領域で負の値を示した．II 族，VI 族

共に有機金属原料を用いたZnTeの成長においても原料前駆体の基板上での吸脱

着が支配的な状態で結晶成長が進んでいると言える．ZnTe の場合は，基板温度

が約 200 ℃を境に活性化エネルギーが変化していることがわかる．Fig.4-3 より，

低温領域での活性化エネルギーは約-0.02 eV であり，これは基板への前駆体の吸

脱着によるものと考えられる．高温領域での活性化エネルギーは約-0.12 eV であ

り，この領域では基板上での前駆体のマイグレーションの増加と水素ラジカル

による弱い結合の脱離，及びエッチングが促進されているために，活性化エネ

ルギーが大きくなり，成長速度が減少していると考えられる． 
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Fig.4-3 Growth rate of ZnTe films as a function of substrate temperature. 

 

 

次に原料の供給量を変化させた時の成長速度の変化を，Fig.4-4 (DEZn の場合)

と Fig.4-5 (DETe の場合)にそれぞれ示す．この実験では，原料供給量の増減は

DEZn，DETe それぞれのバブリングシリンダーに導入される水素の流量を調整

することによって行った．この場合も，ZnTe 成長途中で導入する原料を変化さ

せ，その都度成長速度をモニターした．それぞれ水素ラジカルのための高周波
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出力が 50 W の時と 70 W の時に行った．Fig.4-4 を見ると，DEZn の供給量が 6.0 

μmol/min の時に最大の成長速度を持っていることがわかる．このときの DETe

の供給量も 6.0 μmol/min であり，同量の供給量の時にバランスがとれ，成長速

度が大きくなったと思われる．プラズマラジカル源の高周波出力が 50 W，70 W

ともに同じ傾向を示したことから，導入された DEZn はすべて分解され DETe に

対する供給比によって成長速度が決まったものと考えられる． 
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Fig.4-4 Growth rate of ZnTe films as a function of DEZn flow rate. 

 

 

一方 DETe の流量変化を示す Fig.4-5 の場合は，プラズマラジカル源の高周波

出力が 50 W の時は DETe の供給量の増加ともに成長速度が増加しているが，70 

W の時には DEZn の時と同様に 6.0 μmol/min の時に成長速度がピークをもつ結

果となった．この結果から DEZn はプラズマラジカル源の高周波出力が 50 W で

も十分分解されているのに対し，DETe の場合は 50 W ではまだ十分に分解され

ておらず，供給量の増加と共に分解される Te の量が増えて成長速度が大きくな

ったと考えられる．さらに高周波出力をあげた 70 W では，DEZn の供給量を変

化させた場合と同様にDEZnとDETeの同量が供給されたときに最大の成長速度

を持つ結果になっていることから，70 W の高周波出力では水素ラジカルが充分
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に存在する雰囲気となり，導入された DETe は十分に分解されて DEZn との供給

比によって成長速度が決まると考えられる．つまり，成長速度の原料供給量依

存性は，プラズマラジカル源の高周波出力が 50 W における成長では DETe の供

給量に依存し，70 W 以上の十分水素ラジカルが存在する条件では，導入した時

に少ない原料の供給量に成長速度が依存するものと考えられる． 
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Fig.4-5 Growth rate of ZnTe films as a function of DETe flow rate. 

 

 

4.2.2 膜質評価 

 

作製した ZnTe の結晶性の評価を行った．Fig.4-3 に示した活性化エネルギーの

変化点よりも高温領域(300 ℃)と低温領域(100 ℃)において作製した GaAs(100)

基板上 ZnTe 膜の X 線回折パターンを Fig.4-6，Fig.4-7 にそれぞれ示す．また同

サンプルの RHEED の結果を Fig.4-8 に併せて示す．この結果より，ZnTe と GaAs

とは格子不整合差が約 7 %存在するが高温領域(Fig.4-6)においては良好にエピタ

キシャル成長していることがわかる．しかし，低温領域(Fig.4-7)では多結晶膜と

して成長した．この結果は，前章の ZnSe 膜の成長において無極性基板(Si or Ge)

上に成長した場合の結果に一致しており，GaAs のように有極性基板であっても
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格子不整合が大きいと，その成長初期条件を決めるためにある程度高い基板温

度が必要と考えられる．水素ラジカルの重要性を確かめるために，良好なエピ

タキシャル成長が可能であった高温領域にて，水素ラジカルを導入しない場合，

または窒素ラジカルのみ導入して結晶成長を試みた．すると ZnTe の成長は全く

観察されなかった．ZnSe の成長に際しては，反応性の高い H2Se の反応により

ZnSe は Si 基板上でも多結晶として成長したが，ZnTe 膜が成長しないのは原料

が有機金属であること，この程度の温度領域では基板温度による前駆体の形成

と表面反応が充分行われず，膜成長が起こらないものと考えられる．特に水素

ラジカルの効果は成長初期段階におけるもので，基板表面のクリーニングと弱

い結合の脱離反応が重要な働きを示していることも確かである． 

Fig.4-6 に示した X 線回折パターンから得られた ZnTe の半値幅を計算してみ

るとおよそ 500 秒程度であり，ZnSe の場合に比べると多少大きな値になってい

る．しかし，同様な条件で Ge(100)基板上に ZnTe 膜を成長した場合には，

ZnTe(111)に強いピークを持つ多結晶膜として成長しており，半値幅も 900 以上

と広い値を持つものであった．このことから当然であるが，ZnSe，ZnTe といっ

た有極性の材料の高品質結晶成長には，その基板は有極性で，かつ格子不整合

の小さなものであるほうが望ましいことがわかる． 
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Fig.4-6 XRD pattern of ZnTe grown on GaAs (100) substrate at 300℃. 
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Fig.4-7 XRD pattern of ZnTe grown on GaAs (100) substrate at 100℃. 

 

 

 

 

 

 

 

 

a. growth temperature of 300 ℃   b. growth temperature of 100 ℃ 

Fig.4-8 RHEED pattern of ZnTe grown on GaAs (100) substrate. 

 

 

4.3 不純物添加技術 

 

ZnTe 結晶は通常アンドープの状態で p 型伝導性を示し，I 族，V 族のアクセプ

タドーパントにより比較的容易に高濃度 p 型ドーピングが可能であった 71) -73)．

一方で n 型 ZnTe の作製には，まず p 型の補償を行わなければならないために困

難であり，低抵抗 n 型 ZnTe 膜が得られたという報告はほとんどない．最近にな
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って，Al をドープした n-ZnTe の電子濃度が 1.2×1017 cm-3 の値のものが報告 78)

されているが，まだ研究段階にある．ここで，前章と同様に，窒素ラジカルド

ーピングを用いて p型ZnTeを，n-BuIによるヨウ素ドーピングを用いて n型ZnTe

の作製を試みた． 

 

 

4.3.1 窒素ラジカルドーピング 

 

ZnTe においても ZnSe の成長の場合と同様に，窒素またはアンモニアガスを

プラズマラジカル源に導入することにより，窒素ラジカルドーピングを試みた．

前節で窒素ラジカルのみではZnTeはエピタキシャル成長を示さなかったことよ

り，プラズマラジカル源に窒素ガスを使う際は水素との混合ガスをプラズマ化

して窒素ラジカルドーピングを行った．以下に代表的な成長条件を示す． 

 

Table 4-2 Typical growth conditions of p-type ZnTe film. 
DEZn flow rate 6 μmol/min 
H2Se flow rate 6 μmol/min 
Flow rate for radical 10 sccm 
Rf conditions 50 W, 13.56 MHz 
Substrate temperature 200 ℃ 
Growth pressure 0.15 Torr 
Substrate GaAs(100) 
N-radical flow rate (N2 only) 40 μmol/min 

 

 

膜質の評価として ZnSe の時と同様に，作製した ZnTe の AES 測定を行った．

その結果をFig.4-9に示す．Zn，Teのスペクトルは明確に検出されているが窒素，

酸素，炭素といった不純物は検出限界以下であった．これより得られた p 型 ZnTe

膜についても，AES の解析の範囲において，原料中の有機基が膜中に取り込ま

れるといった問題は生じていないことが言える．また，ZnTe の場合もアクセプ

タドーパントの窒素も検出限界以下であったが，これはアクセプタドーパント

の程度では検出できないレベルであり，膜中に窒素原子が取り込まれていない

ことにはならない． 

電極材料には Au を用い，電流電圧測定は Fig.4-10 に示されるような良好なオ
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ーミックコンタクトが得られた．この特性より，作製した ZnTe と蒸着 Au は良

好なコンタクトが得られることを示している． 
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Fig.4-9 Auger electron spectra of N-doped ZnTe film. 
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Fig.4-10 The I-V characteristic of N-doped ZnTe film. 
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電気的特性として，まず基板温度を変化させたときの抵抗率の変化を Fig.4-11

に示す．この時のプラズマラジカル源はアンモニアガスを使用した．図に示さ

れるように，200 ℃を底に抵抗率が最小になっていることがわかる．これは，

窒素の水素による不活性化した水素原子の脱離によるアクセプタの増加と，さ

らに温度上昇による窒素の脱離によるアクセプタの減少と言う効果の両者のバ

ランス点ということが考えられる．低温領域では，これより低い温度になると

多結晶膜として成長していることから，結晶性の劣化が抵抗率の上昇の原因で

はないかと考えられる．この結果から，今後の成長時の基板温度は 200 ℃とし

て実験を行った． 
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Fig.4-11 The resistivity of N-doped ZnTe film as a function of substrate temperature. 

 

 

次にプラズマラジカル源に導入するアンモニアガスの流量を変化させて，得

られた ZnTe の抵抗率の変化を調べた．この結果を Fig.4-12 に示す．アンモニア

の流量を増加するに従い，抵抗率の減少が見られた．これはアンモニアを多く

供給することにより，結果的に導入される活性窒素ラジカルの量が増加するた

めと考えられる．しかし，その抵抗率は 104 Ωcm 以上と高い値を示しているこ

とから，水素による不活性化が生じていると考えられ，充分な窒素が有効アク

セプタとして働いているとは言えない． 
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Fig.4-12 The resistivity of N-doped ZnTe film as a function of NH3 flow rate for 

radical. 
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Fig.4-13 The resistivity of N-doped ZnTe film as a function of N/H ratio for radical. 
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アンモニアガスをプラズマラジカル源に用いたのでは大きな抵抗率の変化が

見られなかったため，次にプラズマラジカル源に窒素ガスを使い，得られた抵

抗率の変化を調べた．この結果を Fig.4-13 に示す．この場合，プラズマラジカル

源に供給するガス量は 10 sccm に固定し，導入する窒素と水素の比を変化させた．

この時もアンモニアをプラズマラジカル源に使用した時と同様に，窒素の割合

を増やす，つまり供給される窒素ラジカルの増加に伴い抵抗率の減少が見られ

た．また，窒素の割合が多くなりすぎると抵抗率の増加が見られているが，こ

れは水素ラジカルが十分供給されておらず，水素ラジカルによる成長のために

必要な反応性が弱まり，結晶性が悪化したこと，過剰の窒素原子が格子間に入

り込みんだことが結晶性の劣化につながったためと考えられる．この場合もア

ンモニアガスをプラズマラジカル源に用いた場合に比べると抵抗率は幾分減少

しているものの，依然高い抵抗率を示すにとどまった． 
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Fig.4-14 The resistivity of N-doped ZnTe film as a function of group VI source flow 

rate. 

 

 

今度は，V 族元素である窒素は VI 族の Se サイトに置き換わってアクセプタ

として働くため，Zn リッチの条件にすることによりさらに多くの窒素が取り込
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まれやすいと考え，VI/II 比を変えて得られた抵抗率変化を調べた．この時のプ

ラズマラジカル源は，アンモニアを使用した．また，DETe の流量は 6 μmol/min

と一定に保ち，II 族の DEZn の流量を変化させることによって VI/II 比を変化さ

せた．この時の結果を Fig.4-14 に示す．VI/II=2/3 の時に抵抗率の最小値を得た．

この結果から原料の DEZn，DETe のどちらかが極端に多くても ZnTe 母体の結晶

性に影響を与え抵抗率は高くなるが，本装置で窒素ドーピングを行う場合では，

II族であるZnの供給をTeに対して1.5倍のZnリッチの条件にすることにより，

同量供給したときに比べ約 2 桁程度の抵抗率の減少が見られ，約 10 Ωcm の値の

p 型 ZnTe が得られることがわかった．しかし，このときの正孔濃度をホール効

果によって測定すると約 1016 cm-3 であり，これではまだ十分な正孔濃度が得ら

れたとは言えない． 

そこで，ZnSe の場合と同様に ZnTe の成長もキャリアーガスに水素を用いて

いることから，アクセプタドーパントの窒素原子が水素で不活性化されている

と考え，成長後に熱処理を試みた．熱処理は成長後 MOCVD チャンバー内に搬

送し，窒素大気圧中で 600 ℃まで昇温して，10 分間保持した．熱処理を行った

結果を Fig.4-15 と Fig.4-16 に示す．Fig.4-15 はプラズマラジカル源にアンモニア

を用いた Fig.4-12 の熱処理後の場合であり，Fig.4-16 はプラズマラジカル源に窒

素と水素の供給比を変化させた Fig.4-13 の場合にそれぞれ対応している．ともに

大きく抵抗率の減少が見られ，窒素アクセプタが活性化することにより正孔濃

度は 1019 cm-3 のレベルに到達した．窒素と水素の混合ガスをプラズマラジカル

源に用いた時で，最高 3.2×1019 cm-3 の値の p-ZnTe が得られた．このときの抵抗

率は 5.9×10-3 Ωcm であり，ホール移動度は約 30 cm2/V-s であった．このことか

ら，成長後に熱処理を行うことにより，十分低抵抗の ZnTe が得られることがわ

かった． 

Fig.5-15 に示したプラズマラジカル源にアンモニアを用いた場合は，流量の増

加と共に抵抗率が上昇している．これは，熱処理によって水素による不活性窒

素が活性化して全体としては抵抗率が減少したものの，アンモニアの導入量が

多いとプラズマ化して得られた窒素ラジカルによる膜への損傷が大きくなり，

結果的に熱処理前に結晶性の劣化を引き起こしていたことが原因ではないかと

考えられる．一方，プラズマラジカル源に窒素を用いた場合には流量の増加と

共に抵抗率は減少している．これは膜中に取り込まれていた窒素が熱処理によ

り活性化され，有効アクセプタとして働いたためと考えられる． 
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Fig.4-15 The electrical properties of N-doped ZnTe film as a function of NH3 flow 

rate for radical after annealing. 
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Fig.4-16 s of N-doped ZnTe film as a function of N/H ratio for 

radical after annealing. 

 

The electrical propertie
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正孔濃度と抵抗率の関係は Fig.4-17 に示すようになった．窒素ガスをプラズマ

ラジカル源に用いた場合は黒丸で，アンモニアガスを用いた場合は白丸で示し

てある．この時の傾きはどちらの場合もほぼ-1 であり，濃度変化による移動度

の大きな変化はないことが言える．これより計算できるホール移動度は，プラ

ズマラジカル源ガスに窒素を用いた場合が約 30 cm2/V-s であり，アンモニアを

用いた場合は約 20 cm2/V-s となる．この違いは，水素と窒素の混合ガスをプラ

ズマ化した場合，窒素原子と水素原子の割合はアンモニアの N:H が 1:3 に比べ

て窒素の量が多く，かつ水素が必要最小限に抑えることができること等，条件

の制御が良くできるためと考えられる． 

10-3 10-2 10-1 100

1018

1019

1020

Resistivity (Ωcm)

H
ol

e 
co

nc
en

tr
at

io
n 

(c
m

-3
)

 N2 radical
 NH3 radical

Fig.4-17 tion between carrier concentration and resistivity for N-doped 

ZnTe films. 

.3.2 n-BuI によるドーピング 

 

．そこで，ZnSe の場合

同様の手法を用いて n 型 ZnTe 膜の作製を試みた． 

The correla

 

 

4

前章で述べた n-ZnSe の成長には水素ラジカルが有効に働いており，n-BuI を

用いたヨウ素ドーピングにより高濃度 ZnSe が得られた

と
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Fig.4-18 XRD curve of I-doped ZnTe films on GaAs (100) substrate. 

 

Fig.4-19 The I-V characteristic of I-doped ZnTe film. 
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Fig.4-18 に GaAs 基板上に作製した X 線回折パターンを示す．ヨウ素ドーピン

グを行っても良好にエピタキシャル成長していることが確認できる．しかし，

電極として Al を蒸着し，電流電圧特性を測定してみたところ，Fig.4-19 に示す

ような特性が得られた．この時の電流値は nA のオーダーであり，オーミックコ

ンタクトも得られていない．得られた ZnTe 膜の p 型，n 型の判定は，ショット

キーを利用した potential profiling 法 79)を用いて n 型 ZnTe が得られていることを

確認している．しかし，このグラフの傾きより抵抗率を求めると約 24 kΩcm と

高抵抗を示し，デバイス作製に必要なまでの低抵抗薄膜は得られなかった．こ

れは p-ZnSe ができにくいのと同様に，もともと p 型として得られやすい ZnTe

は，この p 型の補償を行ってから n 型に伝導性が変化すると考えられる．また，

ZnTe の原料もドーピング源のヨウ素原料もすべて有機金属であり，過剰にヨウ

素を導入することは ZnTe の成長そのものに影響を与えかねない．これより，本

MOCVD 装置において，n 型伝導を示す ZnTe 膜が得られたが，低抵抗化を目指

には更なる作製方法・条件を考え直す必要がある． 

.4 まとめ 

 

ーニングと弱い結合の脱離が ZnTe

成

す

 

 

4

RPE-MOCVD 法により ZnTe の結晶成長を行った．有機原料である DEZn と

DETe を用い，150 ℃以上の基板温度で，かつ成長時に水素ラジカルを照射した

ときのみエピタキシャル成長が可能であった．この結果は，ZnSe 膜の成長にお

いて無極性基板(Si 及び Ge)上に成長した場合の結果に一致しており，GaAs のよ

うに有極性基板であっても約 7 %の大きな格子不整合が存在するため，その成長

初期条件を決めるためにある程度高い基板温度が必要となる．しかし，この時

の温度領域は通常の CVD 法でに比べればかなり低温であり，150 ℃以上におい

て良好なエピタキシャル結晶膜が得られている．さらに，水素ラジカルの働き

も，特に成長初期段階においての基板のクリ

長に重要な要素であることがわかった． 

不純物添加では，窒素もしくはアンモニアを用いて窒素ラジカルドーピング

を行った．得られた p 型 ZnTe と蒸着 Au 電極のコンタクトはオーミックであっ

た．プラズマラジカル源として窒素と水素の混合ガスを用いた場合は窒素の割

合が増加するとき，アンモニアガスを用いた場合はその流量を増加するに従い，

 61
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が出来る．しかし，熱処理行

程

は至らなかった．今後低抵抗化に向けて，更なる条件の検討が必要であ

． 

 

得られた p-ZnTe の抵抗率は減少した．しかし，その抵抗率は最小で 10 Ωcm 程

度の値までしか減少しなかった．この原因として水素による不活性化が考えら

れる，このことから成長後熱処理を試みた．この結果，抵抗率の飛躍的な減少

がみられ，抵抗率で 5.9×10-3 Ωcm，正孔濃度で 3.2×1019 cm-3 の値の低抵抗 p 型

ZnTe を得ることが出来た．これは，ZnTe 中における窒素が水素によって不活性

化されていたものが活性化したためと考えること

はデバイス作製等に問題を残すものである． 

一方 n 型ドーピングにおいて，n-BuI を用いてヨウ素ドーピングを試みたが，

現在のところ高抵抗を示す ZnTe 膜しか得られておらず，低抵抗の n 型 ZnTe を

得るに

る



第 5 章 CdTe 系三元混晶の成長             
 

 

 

5.1 背景 

 

CdTe は Si や Ge に比べて原子番号が大きく，X 線，γ線の検出効率が高い化合

物半導体である．また，そのバンドギャップも約 1.5 eV と広いことから室温で

の動作が可能となり，ワイドレンジの放射線検出器 18), 19), 80) -82)としての応用が期

待できる材料である．一方で CdZnTe は，この CdTe に Zn を加えた三元混晶化

合物半導体であり，Zn の取り込み量を制御することにより，CdTe から ZnTe ま

でバンドギャップや格子定数を変化させることが出来る．Zn を加えることによ

り CdZnTe は CdTe よりも広いバンドギャップである ZnTe の約 2.4 eV まで連続

的に広げることが出来，抵抗が大きくなる 83)ことから更に高電界に耐えうる材

料となり，暗電流・ノイズの少ない放射線検出器 84) -90)が得られるという利点が

ある．CdZnTe 単結晶は，ブリッチマン法 91) -93)をはじめ，様々な方法 94), 95)によ

り作製されているが，MOCVD 96) -98)法や MBE 法 99)を用いたエピタキシャル膜も

得られている．近年では結晶成長技術が向上し，大型で均質な単結晶の作製 100)

も可能となり，半導体検出器による放射線計測技術が医療や工業計測に広く応

用されるようになってきた．また，LD，LED 等の発光素子の量子井戸層 101) -104)

に使われることもあり，現在注目されている材料の一つである． 

 

 

5.2 CdZnTe エピタキシャル成長 

 

CdZnTe は CdTe と ZnTe の混晶半導体である．この混晶半導体は，化合物半導

体の固溶体結晶と考えることができ，ある温度において熱平衡状態下で固溶体

になり得ない組成領域(miscibility gap)が存在する．この領域では，液相でのエピ

タキシャル成長が不可能であり，おおむね組成 x が 0.2-0.8 の間では，CdTe と

ZnTe の両方が混在した相となり，相分離 99)を起こし易くなる．それ故，CdZnTe

の単結晶成長において，Zn の取り込みは約 10 %以下に制限 92)されてしまい，

Zn 組成が多い CdZnTe でかつ，結晶性の良いものは作製困難 105)であった． 
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相分離を起こさせないために，CdZnTe の結晶成長は低温で行うことが必要で

ある．本研究で用いた RPE-MOCVD 法は，成長過程にプラズマを利用し，プラ

ズマラジカルによって原料を分解し，その分解反応を薄膜成長に適用している

ことから，通常行われている MOCVD 法に比べてはるかに低い温度領域での成

長が可能となるものである．このような理由から，本実験装置を用いて CdZnTe

の成長を行うことは大きな利点である．さらに，不純物添加としてラジカルド

ーピングが可能であることから，次章で述べるデバイス作製のために，窒素ラ

ジカルドーピングによる p 型 CdZnTe の成長に対する研究も行った． 

 

 

5.2.1 組成制御 

 

三元混晶である CdZnTe 結晶は，作製時にその組成を制御する必要がある．自

由に組成制御が可能であれば，CdTe から ZnTe までの間で，デバイスデザイン

に必要なエネルギーバンドギャップや格子定数の CdZnTe 膜を得ることが出来

るため，エピタキシャル膜作製時の重要な要素となる．以下に本実験で使用し

た代表的な成長条件を示す．基板温度は前章で述べた ZnTe において，成長初期

条件を決めるためにある程度高い基板温度が必要であることと，CdZnTe は熱に

弱い材料であるため出来るだけ低温での成長を行いたいことを考えて，およそ

150-200 ℃の範囲に基板温度を設定した． 

 

Table 5-1 Typical growth conditions of CdZnTe film. 
DEZn flow rate 0-24 μmol/min 
DMCd flow rate 0-24 μmol/min 
DETe flow rate 12 μmol/min 
H2 flow rate (for radical) 10 sccm 
Rf conditions 70 W, 13.56 MHz 
Substrate temperature 150-200 ℃ 
Growth pressure 0.2 Torr 
Substrate GaAs(100) 

 

 

組成制御にあたって，得られた Cd1-xZnxTe がどれだけ Zn を取り込んでいるの

かを知る必要がある．CdTe も ZnTe も結晶構造は共に閃亜鉛鉱構造をとり，そ
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れぞれの格子定数は 6.48Å と 6.10Å である．Cd1-xZnxTe の格子定数がベガード則

に従うとすれば，X 線回折パターンの(400)のピーク位置から，その得られた

CdZnTe 膜の組成成分を決定することができる．以後，得られた CdZnTe 膜の組

成の議論は，XRD の CdZnTe(400)ピーク位置から得られたものを使用する． 
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Fig.5-1 The Zn composition x in CdxZn1-xTe layers as a function of the ratio of 

DEZn/(DEZn+DMCd). 

 

 

まず，II 族原料である DEZn と DMCd の導入量を変化させた場合における組

成の変化を調べた．II 族原料の導入量割合と得られた Cd1-xZnxTe 膜の x 成分の変

化を Fig.5-1 に示す．この時の基板温度は 200 ℃であり，水素ラジカルのための

プラズマラジカル源の高周波出力を 70 W とした．DEZn の導入割合は全 II 族原

料に対するものとし，これを R1 [ = DEZn / (DEZn + DMCd) ]と定義する．なお，

この実験での VI/II 比は 1 とした．導入量 R1 を 0 から 80 %まで増加させても，

成長して得られた膜はほぼ CdTe 組成であった．しかし，DEZn の導入量 R1 をそ

れ以上にすると Zn 組成は急激に増加し，得られた組成は CdTe から ZnTe まで全

組成範囲での成長が可能であることがわかった．これより，Cd1-xZnxTe 膜は II
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族原料の導入量制御のみで組成を任意に決めることが出来るということがわか

った．この時，GaAs 基板と同時にガラス基板上にも膜成長を行い，室温におけ

る透過率の測定結果から光学吸収端を求めた．ガラス基板上では多結晶として

成長するが，光学バンドギャップはほぼ単結晶の場合と同じと考えることが出

来る．Fig.5-2 に示されるように，CdZnTe 中の Zn 組成が増加すると共に光学バ

ンドギャップも直線的に増加し，CdTe の 1.6 eV から ZnTe の 2.4 eV まで変化し

ていることがわかる．この結果も踏まえて，II 族原料の導入割合を変化させれば

CdTe から ZnTe まで全組成範囲での結晶成長が可能であることがわかる． 
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Fig.5-2 The optical bandgap energy as a function of Zn composition x in CdxZn1-xTe 

layers. 

 

 

ここで，これら得られたエピタキシャル層の結晶性を X 線による半値幅の値

で議論する．この時の結果は，Fig.5-3 に示すようになった．得られた組成が CdTe

の付近では 500-700 秒程度であり，CdTe の時が約 470 秒であることから，わず

かに含まれた Zn により広がりを見せていることがわかる．DEZn の導入量 R1

が増加すると急激に半値幅の値は大きくなり，組成 x が 0.3 の時が 大となり，

組成がさらに増加しZnTeの組成に近づくにつれてまた半値幅の値は減少し始め，
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ZnTe 組成時の値は約 500 秒のものが得られた．これは，混晶になることにより，

Zn の空間的分布の均一性によりゆらぎが生じ，XRD の半値幅を大きくしている

ものと考えられる．このゆらぎが生じる時は，結晶性がよくても半値幅として

は広くなる． 
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Fig.5-3 The FWHM of XRD as a function of Zn composition x in CdxZn1-xTe layers. 

 

 

Fig.5-1 に示されるように，DEZn 導入量 R1 が小さいときにはほとんど膜中に

Zn が含まれない CdTe が得られたことから，原料である DMCd の水素ラジカル

及び熱による分解が DEZn よりも優先的に行われ，薄膜形成に寄与しているこ

とが考えられる．分解過程を調べるために，II 族原料の DEZn と DMCd を同じ

量だけ導入した，導入量 R1 が 0.5 の時において，水素ラジカル生成ためのプラ

ズマラジカル源の高周波出力を変化させる実験を行った．Fig.5-4 に示した結果

からわかるように，この範囲での高周波出力変化では得られた組成がほとんど

変化しなかった．このことからも，この程度の高周波出力変化，もしくは水素

ラジカルの導入量の変化では，原料の DMCd のほうがまだ優先的に分解され，

Cd が膜中に取り込まれやすい状態にあると思われる．ここで，プラズマラジカ

ル源の高周波出力が 50 W よりも小さいときには CdZnTe の成長は確認できてい 
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1

Fig.5-4 The hydrogen plasma power dependence of Zn composition x in CdxZn1-xTe 

layers; the ratio of DEZn/(DEZn+DMCd) is 0.5. 

Fig.5-5 The hydrogen plasma power dependence of Zn composition x in CdxZn1-xTe 

layers; the ratio of DEZn/(DEZn+DMCd) is 0.86. 
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ない．これは，前章の ZnTe と同様に，十分な水素ラジカルが成長初期段階に特

あることを示している．XRD の半値幅は，高に必要で 周波出力増加に伴いむし

条件にして，同じように高周波出力を変化

さ

周波出力の増 

ろ小さくなった．この理由は，水素ラジカルの導入量の増加により，基板表面

での吸脱着反応が促進され，表面状態が改善されたためと考えられる． 

そこで，今度は Fig.5.1 において Zn 組成が約 0.5 となった時の成長条件の状態

を実現する，導入量 R1 が 0.86 の時の

せる実験を試みた．この時の結果を Fig.5-5 に示す．プラズマラジカル源の高

周波出力が 80 W まで増加すると，それに伴い Zn 組成も増加していることがわ

かる．これは，この高周波出力の領域では原料の DEZn が完全に分解されてお

らず，水素ラジカルの導入量が増えたことにより分解されていない DEZn が分

解され，その結果として薄膜中に Zn が取り込まれていったものと考えられる．

しかし，さらに高周波出力をあげても得られた組成は約 0.8 で飽和しており，こ

れは導入した DEZn の割合が 0.86 であることからも，この高周波出力領域から

はすでに原料の DEZn が完全に分解され，水素ラジカルが過剰にある状態にな

っていると考えられる．この場合の半値幅も，先ほどと同様に高

Fig.5-6 The Zn composition x in CdxZn1-xTe layers as a function of the ratio of 

DEZn/(DEZn+DMCd) with the rf power of 100 W. 
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加に伴い半値幅が小さくなっている．高い高周波出力領域で半値幅が少し大き

 

くなっているが，これは過剰な水素ラジカルが存在する雰囲気で水素ラジカル

による成長表面への効果が顕著に現れるようになり，成長した CdZnTe 膜へダメ

ージを与えているためと思われる． 

この結果を踏まえて，プラズマラジカル源の高周波出力を 70 W からさらに高

い 100 W にして，Fig.5-1 に示したものと同様な実験を試みた．Fig.5-6 に示され

るように，高周波出力が 70 W の時に比べて水素ラジカルの導入量が増えている

ことになるから，Zn 組成が変化し始める点が異なり，ここでは導入量 R1 が約

0.7 の時になっている．これは，実効的に水素ラジカルの導入量が増え，高周波

出力が 70 W の時に比べて変化点がシフトし，導入量 R1 が 70 %の時から Zn が

膜中に取り込まれていったためと考えることが出来る．以上のことから，DMCd

の方が DEZn よりも優先的に水素ラジカルにより分解され，Zn 組成を決める際

に水素ラジカルの導入量が重要な要素となることがわかった． 

 

 

5.2.2 窒素ラジカルドーピング 

CdZnTe 71), 106)．本研究で

3

長を行っていることから，プラズマラジカル源に窒素原子を含むガスを用いる

ことにより窒素ラジカルドーピングが可能となる．そこで， e においても

この窒素ラジカルドーピングを試みた． 

プラズマラジカル源として窒素ガスのみで CdZnTe の成長を試みたところ，薄

膜の成長は観察されなかった．これはプラズマ化されて得られた窒素ラジカル

のみでは十分な原料分解ができないことから，成長過程に水素ラジカルの存在

が必要不可欠であり，これは前章で述べた ZnTe の成長の時と同じである．これ

より，プラズマラジカル源ガスとして窒素を用いる場合は水素との混合ガスに

して導入することにする．プラズマラジカル源に窒素と水素の混合ガスとアン

モニアを使用したときに，ほぼ同程度の結果が得られたことから，以下の実験

ではアンモニアをプラズマラジカル源ガスとして使用し，その結果について報

告する．なお，電気的測定に際して，蒸着した金を電極に用い，室温で Van der 

デバイス作製の上で不純物添加技術の確立は，必要不可欠なことである．

においても様々な方法でドーピングが試みられている

は，第 章，第 4 章で述べてきたように，水素ラジカルを成長過程に用いて成

CdZnT
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Pauw 法により抵抗率とホール係数の測定を行った． 

Fig.5-7 The resistivity of un-doped CdZnTe layers as a function of the Zn composition 

x in CdxZn1-xTe layers. 

Fig.5-8 The resistivity of p-type CdZnTe layers as a function of the Zn composition x 

in CdxZn1-xTe layers. 
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まず，比較のために II 族原料の導入割合を変化させた Fig.5-1 のアンドープの

状態において抵抗率の測定を行った．この結果を Fig.5-7 に示す．図からわかる

ように，約 104 Ωcm の値を持つ高抵抗率を示した． 

次に窒素ラジカルドーピングを行った時の抵抗率の変化を Fig.5-8 に示す．得

られたCdZnTeは，CdTeからZnTeの範囲全体に渡ってp型伝導性を示すものの，

およそ 104 -105 Ωcm の範囲の値を持つ高抵抗 CdZnTe 膜であり，ドーピングを行

っていない場合とほとんど変化がなかった．このように抵抗率が高い値を示し

たのは，ZnTe と同様に，膜中に取り込まれた窒素原子が VI 族のテルルサイトに

置換できていない，または水素による不活性化が生じているためと考えられる．

そこで，これら成長した薄膜に熱処理を行うことにした． 
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Fig.5-9 Relationship between the resistivity and the annealing temperature. 

 

 

まず熱処理条件を決めるため，熱処理の温度を変化させたときの抵抗率と

XRD の半 ものは熱処理を行

ていない as-grown である．この時の CdZnTe の組成は，前章で述べたように，

の熱処理が ZnTe において有効であったため，ZnTe 組成に限りなく近いもの

として，Cd0.02Zn0.98Te となる条件にて実験を行った．また，ここに示すサンプル

値幅のグラフを Fig.5-9 に示す．温度が 0 ℃という

っ

こ
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は

も鏡面が得られたこと

から，今後の熱処理はすべて MOCVD チャンバー内にセットし，窒素大気圧中

で 600 ℃に保持し 10 分間という条件で行った． 

 

 The resistivity of annealed and as-grown p-type CdZnTe layers as a 

function of the Zn composition x in CdxZn1-xTe layers. 

 

 

同時に成長したものを，それぞれ熱処理条件を変えて測定したものである．

図に示されるように，熱処理温度を高くするにつれて熱エネルギーが増加する

ため，抵抗率の値は急激に減少し，約 104 Ωcm からおよそ 5 桁小さな値となっ

た．これは，格子間に入り込んだ窒素原子が活性なサイトに移動したか，又は，

不活性化していた窒素原子が水素の放出したことにより活性化したためと考え

られる．これは X 線回折パターンの半値幅が熱処理温度上昇に伴い狭くなって

いることからも，加熱することにより窒素原子が Te 格子位置に移動したものと

考えることができる．この図は 650 ℃までしか示していないが，これより温度

を更に上げると抵抗率も下がり，なお結晶性の良いエピタキシャル層が得られ

るように思われるが，650 ℃のサンプルにおいて，すでに表面は目視レベルで

白濁がわかるものになっていた．600 ℃までは表面状態

 Fig.5-10
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熱処理によって抵抗率が大幅に下がったことから，II 族原料を変化させた時に

おいて熱処理を施した結果を Fig.5-10 に示す．比較のために熱処理を行う前と熱

処理を行った後の両方を示した．図から明らかなように，Zn 組成が 0.9 よりも

大きい ZnTe に近い組成のときに急激に抵抗率の減少が見られた．しかし，それ

よりも Cd 組成が増えていくと熱処理による影響はほとんど見られず，成長後未

処理の薄膜も熱処理を行った薄膜も抵抗率に変化はなかった．このことから，

ZnTe に近い組成の CdZnTe 膜であれば熱処理により抵抗率を著しく減少できる

ことがわかった．ZnTe の組成に近いところであるが低抵抗の薄膜が得られたこ

とから，ホール測定を行った．その結果，Zn 組成が 0.98 のサンプルにおいて，

抵抗率が 3.7×10-2 Ωcm，正孔濃度が 1.2×1019 cm-3 のものが得られた．このときの

ホ

Fig.5-11 The resistivity of annealed and as-grown p-type CdZnTe layers as a function 

of the rf power. 

 

 

次に，プラズマラジカル源の高周波出力を変えることにより実効的に照射さ

る窒素ラジカルの量が変化することから，この高周波出力を変化させたとき

の抵抗率の変化を調べた．この時の組成

ール移動度は 13 cm2/V-s であった． 

れ
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った Cd0.02Zn0.98Te となる成長条件とした．Fig.5-11 に示されるように，成長後の

薄膜ではプラズマラジカル源ガスにアンモニアを使用していることから，水素，

窒素ラジカルの導入量が増えることになり，抵抗率も下がる傾向にあることが

わかる．しかし，100 W では，水素ラジカルによる不純物を取り除く作用が強ま

り，抵抗率としてはさほど変化はみられていない．これらに熱処理を行うと抵

抗率は大きく減少し，膜中の不活性化されていた窒素原子が水素の放出したこ

とにより活性化したためと思われる．しかしプラズマラジカル源の高周波出力

の大きいところでは，弱い結合の脱離反応の影響が強く，もともとの膜中に窒

素があまり取り込まれていなかったと考えられる．よって，効率よく窒素ラジ

カルドーピングが行える高周波出力は70 W程度で行うのが妥当だと考えられる．

以上のように，窒素ラジカルドーピングを行った CdZnTe に結晶成長後熱処理

を行うと，ZnTe に近い組成においてのみであるが低抵抗 p 型 CdZnTe 膜が得ら

れることがわかった．しかし，CdZnTe は熱に弱い材料であり，600 ℃という高

温処理はデバイス作製を考える上でも避けたいプロセスである．そこで，新た

に成長条件を見直すことにより，熱処理なしでドーピング効果の得られる条

 

件

探す実験を行った． 

Fig.5-12

を

 The resistivity of p-type CdZnTe layers as a function of the DEZn flow rate. 
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II 族原料の導入方法として，CdTe の成長条件に DEZn を加えるような条件に

設定して CdZnTe の結晶成長を試みた．この時の DMCd の流量は 24 μmol/min で，

DETe の流量は 12 μmol/min とした．また基板温度は 150 ℃とし，プラズマラジ

カル源の高周波出力は先ほどの結果より 70 W とした．この時もプラズマラジカ

ル源ガスとして，アンモニアを 10 sccm 導入した．ここで，パラメーターとして

DEZn の導入量を変化させているが，この範囲ではまだ DMCd の導入量以下で

あるため，得られた薄膜は Fig.5-1 に示した導入量 R1が 50 %以下の時に相当し，

その組成はほぼCdTeにわずかにZnが含まれるものとして得られたものである．

Fig.5-12 に示されるように，DEZn の流量を増加させると抵抗率の減少が見られ

た．これは，得られた組成としては CdTe に近い薄膜であるが，Zn が加わるこ

とにより窒素原子を取り込みやすくなっているためだと思われる．しかし，

DEZn の導入量を更に増加すると，逆に抵抗率が上昇していることがわかる．こ

れは，DEZn の流量が 24 μmol/min になったときの VI/II 比は 0.25 となることか

ら II 族原料過剰の状態になり，Fig.4-14 からも抵抗率増加がみられたと考えられ

る．ここで DEZn の流量が 15 μmol/min の時に抵抗率は 小値となったが，まだ

約 10 Ωc ． 

タキシャル成長 

を得ることが極めて難しい状況にある．そこで，

Cd

dZnTe は Zn 組成が約 10 %で

m の抵抗値を示すにとどまり，まだ他の条件設定等が必要である

 

 

5.3 CdSeTe エピ

 

デバイス作製を考えると，とりわけ発光・受光素子においては必然的に n 型，

p 型両方の伝導性の制御が要求される．しかし，アンドープ CdZnTe は p 型伝導

を示し，Cl 等のドナー材料を添加して高抵抗単結晶の作製 107)を行うなど，自己

補償効果により低抵抗 n 型膜

Se はアンドープの状態で n 型になり，CdZnTe において Zn の代わりに Se を

混ぜた CdSeTe を使用すれば低抵抗 n 型膜が得られると考えられる．よって，本

研究では n 型材料として CdZnTe の代わりに CdSeTe を選択し，この三元混晶

CdSeTe についての結晶成長を試みた．また CdSeTe は，その組成を制御するこ

とにより CdZnTe と格子整合系での成長が可能であり，且つ，Se を加えること

で低抵抗 n 型膜が得られるという利点を持つ材料である． 

本研究では，将来的に CdZnTe 基板を用いた p-i-n 構造デバイスを作製したい

と考えているため，現在得られるであろう高抵抗 C
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あ 基板と仮定した Zn0.1Te 基板に格子整合する CdSeTe

の 3 に示されるよ 約 10 %であり，この CdSe0.1Te0.9

となる組成においてヨウ素をドーパントとして n 型ドーピングの研究を行った． 

Fig.5-13 Relationship between the bandgap and the lattice constant. 

 

 

5.3.1 組成制御 

 

まず VI 族原料の供給量制御によって得られた膜組成がどのように変化するか

を調べる必要がある．ここでも，前節の CdZnTe の時と同様に，得られた薄膜の

組成は XRD の CdSeTe(400)のピーク位置より定義した．Table 5-2 に今回使用し

た代表的な成長条件を示す． 

はじめに，VI 族原料である H2Se と DETe の導入量を変化させた場合における

組成を調べた．この時の基板温度は 200 ℃とし，プラズマラジカル源の高周波

出力は 70 W とした．VI 族原料の導入量と得られた CdSeyTe1-y膜の y 成分の変化

を Fig.5-1 入割合は全 VI 族原料に対するものとし，これを

R2

とにより，Se 組成 y の変化が見られ，CdTe から CdSe までの全組成範囲におい 

る Cd0.9Zn0.1Te ．この Cd0.9

組成は Fig.5-1 うに Se 組成も

4 に示す．H2Se の導

 [ = H2Se / (H2Se + DETe) ]と定義する．ここで H2Se はガスであり，CdTe の作

成条件に H2Se を加える形で供給した．この結果，H2Se の導入割合を増加するこ
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Table 5-2 Typical growth conditions of CdSeTe film. 
DMCd flow rate 24 μmol/min 
H Se flow rate 0-60 μmol/min 

Rf conditions 70 W, 13.56 MHz 

Substrate GaAs(100) 

2

DETe flow rate 12 μmol/min 
H2 flow rate (for radical) 10 sccm 

Substrate temperature 150-200 ℃ 
Growth pressure 0.2 Torr 

 

 

て CdSeyTe1-y膜が得られることがわかった．この時の変化の様子は，前節で述べ

た CdZnTe の時とは違い，CdSeTe では導入量 R2 の変化と共に組成 y も追随して

変化している．これは，VI 族原料に H2Se と DETe を用いており，水素ラジカル

による有機原料の DETe の分解が効率よく行われながら，反応性の高い H2Se ガ

スも成長反応に寄与し，Se が膜中に効率よく取り込まれていったためではない

かと考えられる． 

Fig.5-14 The Se composition y in CdSeyTe1-y layers as a function of the ratio of 

H2Se/(H2Se+DETe). 
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ここで水素ラジカルの働きを知るために，プラズマラジカル源の高周波出力

を変化させたときの組成を調べた．この実験は，Fig.5-14 において Se が約 10 %

含まれているところで行ったものである．Fig.5-15 に示されるように，プラズマ

ラジカル源の高周波出力の増加に伴い Se 組成が少なくなっていることがわかる．

高周波出力の高い，過剰の水素ラジカルの領域で Se 原子の取り込みが少なくな

るのは，まだ完全に分解されていないであろう DETe 原料を水素ラジカルが分解

し，結果的に Se と Te の比率で Se の量が減少したことと考えられる．これより，

ここでも水素ラジカルは組成を決めるのに重要な要素であることが言える． 

2 2

 

yT
e 1

-y
)

0.1

Fig.5-15 The hydrogen plasma power dependence of Se composition y in CdSeyTe1-y 

layers; the ratio of H Se/(H Se+DETe) is 0.1. 

 

次に，これら得られた CdSeTe の結晶性を調べてみた．XRD による半値幅は，

Fig.5-16 に示されるようになった．CdSeTe 膜中の Se 組成が増加するに従い，半

値幅の大きさも大きくなっていることがわかる．バラツキがかなりあり厳密な

ことは言えないが，Se と Te の混晶において結晶形成の自由度が増大し，結晶性

の悪化が見られるものと思われる． 
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1400

Fig.5-16 HM of XRD as a function of Se composition y in CdSeyTe1-y layers.  The FW

 

 

5.3.2 n-BuI によるドーピング 

 

この CdSeTe 膜の作製目的は，CdZnTe に替わって低抵抗

ことである．ドナードーパントとしては，3 章の ZnSe

機原料である n-BuI を用いて低抵抗化を目指した．

先に述べたように格子整合系を考えて Se 組成が約 10 %

長条件において行った．電極としてアルミニウムを蒸着したものを用い，

層とは良好なオーミックコンタクトが得られていることを確認している．

まず基板温度を変化させた場合の抵抗率変化を

n-BuI の導入量は 1.17 μmol/min であり，

とした．基板温度を低くすると抵抗値は

n 型 CdSeTe 膜を得る

の時に述べたように，有

ここでのヨウ素ドーピングは，

となる CdSe0.1Te0.9の成

CdSeTe

 

Fig.5-17 に示す．この時の

プラズマラジカルの高周波出力は 70 W

減少していることがわかる．これは，

基板温度を上昇させることにより，基板上での前駆体のマイグレーションエネ

ルギーが大きくなり，不純物であるヨウ素原子が脱離してしまうためと考えら

は測定誤

れる．ここで，150 ℃と 170 ℃で同じ抵抗率を示しているが，この温度範囲で

差によるものと考えている． 

0

1200

1000

800

600

400

0.2 0.4 0.6 0.8 1
Se composition y (in CdSeyTe1-y)

FW
H

M
 (s

ec
.)

 80



Fig.5-17 The resistivity of n-type CdSeTe layers as a function of the substrate 

Fig.5-18 The resistivity of n-type CdSeTe layers as a function of the n-BuI flow rate; 

The substrate tem
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次にヨウ素の導入量を変化させたときの抵抗率を示す．まず，基板温度が

150 ℃の時のグラフを Fig.5-18 に示す．抵抗率は n-BuI の流量が 1.17 μmol/min

の時に 小値を取る結果が得られた．この場合，始めわずかに抵抗率が上昇し，

そ

Fig. te; 

The substrate temperature is 170 ℃. 

Fig.5-19 に基板温度を 170 ℃として，同様にヨウ素の流量に対する抵抗率の変

化

の後急激に減少していることがわかる．この上昇する原因はわかっていない

が，チャンバー内に残留するアクセプタ不純物とのヨウ素の補償がおこり，n-BuI

の流量が 0.7 μmol/min あたりから有効なドーピングとなり抵抗値が下がる結果

となった可能性が考えられる．また過剰なドーピングでは，格子間にもヨウ素

原子が入り込み，欠陥として働いているため抵抗値が上昇するものと考えられ，

3 章で述べた ZnSe へのヨウ素ドーピングの結果と同じである．抵抗率が 小と

なったときの電子濃度は，ホール効果の測定により 2.0×1018 cm-3 の値を示し，こ

の時の抵抗率は 3.7×10-2 Ωcm であり，電子移動度は約 90 cm2/V-s であった． 

5-19 The resistivity of n-type CdSeTe layers as a function of the n-BuI flow ra

 

 

を測定した．少しばらつきはあるが，同じようにヨウ素の導入量を増加させ

ると抵抗率が下がり， n-BuI の流量が 1.17 μmol/min の時に抵抗率は 小値を持
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った．このことから，170 ℃以下の基板温度であれば，ヨウ素の導入量によっ

て抵抗率は変化し，Se 組成を約 10 %とした条件下で十分低抵抗 n の型 CdSeTe

膜が得られることがわかった． 

後にプラズマラジカル源の高周波出力を変化させて，導入する水素ラジカ

ルの量を変化させたときの抵抗率変化を Fig.5-20 に示す．この時の基板温度は

17

ヨウ素

を

水素ラジカルを成長過程に導入することにより，GaAs 基板とは格子不整合が

7 %以上と大きいにも関わらず，200 ℃以下の基板温度という低温で良好なエピ

0 ℃とし，n-BuI の流量は先に低抵抗が得られた 1.17 μmol/min とした．この

場合も Fig.5-11 の窒素ラジカルドーピングの時と同様に，プラズマラジカル源の

高周波出力が 70 W の時に谷となるように抵抗率が変化している．プラズマラジ

カル源の高周波出力増加に伴い水素ラジカルが増加するため，有機ヨウ素を効

率よく分解し CdSeTe 膜中に取り込んでくれるが，過剰にある状態では水素ラジ

カルによるエッチング効果の影響が大きくなり，かえって不純物である

脱離し，取り除く働きが作用したものと考えられる． 

Fig.5-20 The resistivity of n-type CdSeTe layers as a function of the rf power. 
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 84

タキシャル CdZnTe 及び CdSeTe 層を得ることが出来た．II 族原料及び VI 族原料

の導入量を変化させることのみで組成の制御が可能であり，全組成範囲での薄

膜形成が確認できた．また，水素ラジカルが原料の分解を促進していることか

ら，プラズマラジカル源の高周波出力の変化によって得られた組成も変化する

ことがわかった． 

CdZnTe では，II 族原料が共に有機原料であり，DMCd の方が DEZn よりも分

解されやすく，組成の変化はプラズマラジカル源の高周波出力が 70 W の時で導

入量 R1 が約 0.8 のときからであった．高周波出力を上げて水素ラジカルの導入

量を増やせば，導入量に対して得られた組成が変化する点が移動し，高周波出

力を100 Wとした時で，Znの取り込まれ始める点の導入量R1が約0.7へ移動し，

水素ラジカルの導入量も組成を決める重要な要素であることが言える． 

窒素ラジカルドーピングによって，p 型 CdZnTe が得られた．しかし，ドーピ

ングを行っても得られた抵抗率は約 104 Ωcm と高抵抗を示すにとどまった．そ

こで，成長後窒素大気圧中で 600 ℃の熱処理を施すことにより抵抗率が大幅に

減少し，導入量 R1 が 0.96 である ZnTe に組成が近いサンプルにおいて，抵抗率

が 3.7×10-2 Ωcm，正孔濃度が 1.2×1019 cm-3 の値を示した．このときのホール移動

度は約 13 cm2/V-s であった．ここでは，熱処理をすることにより ZnTe 組成に近

いところでのみ低抵抗化が実現したが，今後のデバイス作製を考えると高温プ

ロセスは適さない．そこで，CdTe に組成の近い点での Zn の導入によって低抵

抗化することをみいだしたが，現在のところ約 10 Ωcm の抵抗率を示すにとどま

り，この値ではまだデバイス作製に十分な値とは言えない． 

一方で CdSeTe は，CdTe の組成の条件へ VI 族原料に反応性の高い H2Se を導

入したため，導入量 R2 の変化に伴いその得られた CdSeyTe1-yの組成 y もほぼ単

調に変化した．また n 型伝導性を得るために，Se 組成が約 10 %の CdSe0.1Te0.9

にヨウ素ドーピングを試みた．基板温度，ヨウ素の導入量，プラズマラジカル

源の高周波出力を変化させることによる水素ラジカルの導入量の変化により得

られた抵抗率は大きく変化を示し，十分低抵抗 n 型 CdSeTe が得られた．ホール

効果の測定結果から，電子濃度は 2.0×1018 cm-3 の値を示し，この時の抵抗率は

3.7×10-2 Ωcm，電子移動度は約 90 cm2/V-s であった． 

 



第 6 章 CdZnTe 放射線検出器用ダイオードの作製     
 

 

 

現在作製されている CdZnTe 放射線検出器は，単結晶成長における組成の微妙

な違いによる特性のバラツキが問題となっている．この問題は接合を作ること

によってカバーできる可能性がある．p-i-n 構造にすると，i 層により接合容量を

減少させることが出来，有感層厚を増加させることが出来る．また，暗電流が

小さく，耐圧も高くなる利点があげられる．本章では，i 層に高抵抗 CdZnTe 基

板を用い，p-i-n 構造を持つ放射線検出器を作るべく，研究を行った．目的とす

るデバイス構造を Fig.6-1 に示す．i 層である CdZnTe 基板の両面に p 層，n 層を

それぞれ低温エピタキシャル成長させることにより，p-i-n 構造を作製すること

が出来る．Fig.5-13 に格子定数とバンドギャップの関係を示したが，CdZnTe，

CdSeTe 各々の組成を変化させることにより，基板の組成にあわせて格子整合系

での成長が可能である． 

 

CdZnTe sub. Low temperature epitaxy

p-CdZnTe (nitrogen doped)

n-CdSeTe (iodine doped)

evaporated Au electrode

evaporated Al electrode

Fig.6-1 Cross-sectional diagram of the CdZnTe detector with p-i-n structure. 

 

 

6.1 格子整合系ヘテロ接合 

 

異なる材料の接合を考えると，格子定数が等しい結晶の組み合わせが必要で

ある．それは，格子定数が異なると結晶格子がずれて歪みが生じ，種々の転位

が多く発生しすることにより，結晶性が大きく劣化するためである．また，こ

れら転位による界面準位は，格子不整合差が大きくなると増加する傾向にある．
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従って，完全に整合がとれている格子整合系での結晶成長が望まれる．前章で

も述べたとおり，現在得られるであろう高抵抗 Cd1-xZnxTe 基板は，組成 x が 0.1

である Cd0.9Zn0.1Te を想定した．これは，これまで種々の研究により，現在高抵

抗で均質なバルクの CdZnTe は Zn 組成が 0.1 程度だからである．ここで Fig.5-13

のグラフを必要な部分だけ拡大したものを Fig.6-2 として示す．図に示した線が

Cd0.9Zn0.1Te の組成を示す線であり，これに格子整合する CdSeyTe1-y の組成 y の

値は，正確に計算して求めると約 0.09 である．これより，CdSe0.09Te0.91 の組成条

件でエピタキシャル成長させれば，Cd0.9Zn0.1Te 基板に完全に格子整合する系で

p-i-n 構造が作製できる． 
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Cd0.9Zn0.1Te

CdSe0.09Te0.91

 Fig.6-2 Relationship between the bandgap and the lattice constant. 

 

 

本実験に使用した CdZnTe と CdSeTe は，CdZnTe が CdTe に Zn を加えた混晶

であり，CdSeTe が CdTe に Se を加えた混晶である．これらのバンド構造を考察

するために，ZnTe，CdTe，CdSe のバンドギャップと電子親和力の値を Fig.6-3

に示す．バンドギャップ，電子親和力がともにベガード則に従い比例して変化

するならば，CdTe に Zn，Se をそれぞれ加えることによりバンドギャップが広

がり，電子親和力は Zn を加えることで小さくなり，Se を加えると大きくなると
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予想される．これより，格子整合系とする Cd0.9Zn0.1Te と CdSe0.09Te0.91の電子親

和力を求めて図示すると Fig.6-4 のようになると考えられる．なお，この時のバ

ンドギャップの大きさは，Fig.6-2 より求めた値を用いている．従って，この系

で CdZnTe/CdSeTe ヘテロ接合を作製すると，伝導帯と価電子帯が同方向にずれ

位置するタイプ II となることがわかる． 

 

Fig.6-3 Energy band diagrams of ZnTe, CdTe and CdSe. 

 

Fig.6-4 Energy band diagrams of CdZnTe, CdTe and CdSeTe. 

て

 

真空準位

2.26 eV

3.5 eV 4.28 eV

1.44 eV

1.67 eV

4.95 eV

ZnTe CdTe CdSe

 

真空準位

1.52 eV

4.2 eV 4.28 eV

1.44 eV 1.46 eV

4.35 eV

Cd0.9Zn0.1Te CdTe CdSe0.09Te0.91
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6.

陥がないと仮定すると，図示したように接触させたときに生じ

る接触面での価電子帯および伝導帯のエネルギーの不連続は小さい値を持つと

Fi

2 実験結果と検討 

 

前章で，GaAs 基板を使用し p 型 CdZnTe，および n 型 CdSeTe のエピタキシャ

ル成長について述べた．p 型 CdZnTe は，熱処理によって 3.7×10-2 Ωcm の低抵抗

率を持つ p 型膜が得られたが，デバイス作製を考えたときに高温処理は不向き

である．また，熱処理によって低抵抗率を示した膜は ZnTe に近い組成のみであ

った．そこで本実験では，熱処理なしの条件で窒素ドーピングを行い，その時

得られた抵抗率が約 10 Ωcm で Zn 組成が約 0.01 の Cd0.99Zn0.01Te を p 型層に用い

ることにした．n 型層には 3.7×10-2 Ωcm の低抵抗率が得られた CdSe0.1Te0.9組成

のものを用いることにした．この Cd0.99Zn0.01Te 組成は格子整合条件からずれる

けれども，ドーピング条件を主として考えて接合形成を行った．はじめに，こ

の条件における組成やドーピングレベルからフェルミ準位等バンド構造を仮定

することで，これら Cd0.99Zn0.01Te，CdSe0.1Te0.9 混晶の予想される理想的なヘテロ

接合のエネルギー帯構造を Fig.6-5 に示す．それぞれの抵抗率から，キャリア濃

度を見積もり，フェルミ準位を図に示したように決めた．接合を作る際に，そ

の接合界面に欠

考えられる． 

真空準位 真空準位
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0.3 eV

4.27 eV

n-type CdSe0.1Te0.9 p-type Cd0.99Zn0.01Te

ΔEc≒0.1 eV

ΔEv≒0.1 eV

g.6-5 Energy band diagrams of CdZnTe/CdSeTe heterostructure; before and after 

contact. 

(a) before contact (b) after contact
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はじめに n 型 GaAs 基板を用い，その上に n 型 CdSeTe をエピタキシャル成長

し，さらに p 型 CdZnTe を成長することでヘテロ pn 接合を作製し，そのダイオ

ード特性を調べた．この時作製したデバイス構造を Fig.6-6 に示す．電極として

-CdZnTe 側には Au を蒸着し，反対側の n-GaAs 基板側には Au-Ge を蒸着するこ

とにより，それぞれオーミックコンタクトを得た． 

 

Fig.6-6 e heterojunction. 

Fig.6-7 Current-voltage characteristic of CdZnTe/CdSeTe heterojunction. 

 

p

n-GaAs sub.

p-CdZnTe (nitrogen doped)
n-CdSeTe (iodine doped)
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Cross-sectional diagram of CdZnTe/CdSeT
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作製したヘテロ pn 接合の電流電圧特性を Fig.6-7 に示す．Fig.6-6 において

p-CdZnTe 側を順バイアスとして測定を行った．図からわかるように，ダイオー
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ド特性が得られており，ヘテロ pn 接合が出来ていることがわかる．しかし，印

加した電圧は当然のことながら GaAs 基板にもかかることになり，順方向電流を

近似的に exp(qV/nkT)に従って増加すると考えた場合，このダイオードの理想係

数は約 2.8 とかなり大きな値となる．また逆方向電流の値は，電圧印加とともに

大きくなり，-4 V 以上の印加電圧では過剰の電流が流れ始めていることがわか

る．このことからも，p-CdZnTe/n-CdSeTe ヘテロ接合が形成されているが，この

接

ー帯構造とほ

同じ構造を持つことが予想できる．使用した CdTe 単結晶基板は，Cl ドープに

より約 109 Ωcm の抵抗率を持ち，(111)配向を持つ基板である． 

 

Fig.6-8 Cross-sectional diagram of n-CdSeTe on CdTe. 

 

合界面での欠陥準位が多く存在し，その準位を介して流れ出す電流成分が多

いヘテロ接合と考えられる． 

GaAs 基板上にヘテロ pn 接合が作製できたことから，次に基板に高抵抗

CdZnTe を用いて Fig.6-1 に示した構造のデバイスを作製しようと考えた．しかし

本研究では手に入らなかったので，代替として CdTe 単結晶を用い，この CdTe

基板にこれら三元混晶を成長させ，放射線検出用のダイオードの作製を行った．

CdTe 基板を用いた場合格子整合系ではなくなるが，Fig.6-4 のエネルギー帯構造

を考えると，この時のヘテロ接合界面も Fig.6-5 に示したエネルギ

ぼ

 

Fig.6-1 に示したように基板の両側にそれぞれ p 層，n 層をエピタキシャル成長

させることで p-i-n 構造の作製を行いたいが，基板の両側に成長させる技術は装

置上難しいものであり，本実験では十分低抵抗が得られた n 型 CdSeTe のみを

CdTe 基板上にエピタキシャル成長させ，p 層には蒸着 Au 電極のみのショットキ

ーとした，Fig.6-8 に示す構造のデバイスを作製した．なお，CdSeTe のコンタク

トは蒸着した Al 電極を使用した．この図では全面にエピタキシャル層，電極を

CdTe sub.
Low temperature epitaxy

n-CdSeTe (iodine doped)

evaporated Au electrode (as p-layer)

evaporated Al electrode
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図示しているが，実際に作製したサンプルは側面へのまわりこみを避けるため

に周辺を被うマスクを置いてエピタキシャル成長及び電極の蒸着を行った．

CdTe 単結晶基板上に成長した n 型 CdSe0.1Te0.9 はエピタキシャル成長しており，

その抵抗率も約 べた GaAs 基

上と同程度の抵抗率を持つ n 型 CdSeTe 層が得られている． 

Fig.6-9 Current-voltage characteristic of p-i-n diode. 
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な
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板

-100 -50

0.0001

0.0002

0.0003

0
Applied Voltage (V)

C
ur

re
nt

 d
en

si
ty

 (A
/c

m
2 )

 

この構造における電流電圧測定の結果を Fig.6-9 に示す．図からわかるように，

ダイオード特性が得られており，逆方向電流は 100

った．この時の逆方向電流密度は，100 V においても 10-7 A/cm2 のオーダーの

値であり，リーク電流が少ないものが得られた． 

ここで，もう少しダイオード特性について検討する．Fig.6-9 の両対数プロッ

トをとると，Fig.6-10 に示すようになった．この図より，順方向電流の傾きはお

よそ 2.5 であり，電流が電圧の 2.5 乗に比例して増加していることになる．これ

は，i 層である CdTe 単結晶基板の抵抗に制限されておらず，界面準位等にトラ

ップされた電子・正孔が電界によって流れるようになる空間電荷制限電流が支

配的になっていると考えられる．逆方向電流を考えた場合，理想ダイオードを
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仮定すれば，拡散電流による極めて小さな飽和電流のみである．しかし，実際

のデバイスでは，その他の要因による電流成分が存在する．この電流成分とし

て，界面準位や結晶欠陥の存在のために空乏層内に存在する発生再結合中心に

よるキャリアの発生・再結合に基づく発生再結合電流が考えられる．この場合

の発生電流は空乏層幅に比例するから，階段型接合の場合を仮定すると逆バイ

アス電圧の 1/2 乗に比例して大きくなる．しかし，得られた結果はおよそ 5 V 付

近まで傾き約 1.1 を持つ結果であり，表面準位または界面準位がバンドギャップ

内に多く形成され，表面リーク電流による電流成分がこの領域では主として現

れている 実質的

空乏層の広がりが生じているものと考えられる． 

Fig.6-10 Current-voltage characteristic of p-i-n diode at log-log plot. 

 

いておよそ 3 桁の光による

電流の増幅が見られた．これらの結果は，Fig.6-8 に示した構造においても放射

線検出器として十分機能することを示唆している． 

と考えられる．そして逆方向電流の傾きが変化する付近から，

に

100 101 10210-8

10-7

10-6

10-5

10-4

Applied Voltage (V)

C
ur

re
nt

 d
en

si
ty

 (A
/c

m
2 )

Forward bias

Reverse bias

 

さらに，光を照射した時にどのように電流が変化するかを調べてみることに

した．使用した光源は 60 W の白熱電球であり，サンプル表面の照度は約 5000 lx

であった．逆方向バイアスにおける光電流を Fig.6-11 に示す．グラフには暗電流

と光照射電流を示してあるが，印加電圧が-20 V にお
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Fig.6-11 Current-voltage characteristics of p-i-n diode; dark and photo current at 

reverse bias. 

 

 

6.3 まとめ 

 

p-i-n 構造を持つ CdZnTe の放射線検出器を作製しようと実験を行った．理論

的には，格子整合系とする Cd0.9Zn0.1Te と CdSe0.09Te0.91を接触させたときに生じ

る接触面での価電子帯および伝導帯のエネルギーの不連続は小さい値を持つと

考えられる．はじめに n 型 GaAs 基板を用い n 型 CdSe0.1Te0.9 を成長させ，その

上に p 型 Cd0.99Zn0.01Te をエピタキシャル成長し，ヘテロ pn 接合を作製した．こ

の時の電流電圧特性は，良好なダイオード特性を示しヘテロ接合が作製できて

いることが確認できた．次に CdTe 単結晶基板を用い， n 型 CdSe0.1Te0.9 のみを

片側に成長させ，p 層は Au 電極のショットキーとした構造のダイオードを作製

し，その特性を評価した．逆方向電流の耐圧は 100 V 以上であるダイオード特

性が得られ，そのときの逆方向電流は 10-7 A/cm2 のオーダーであるリーク電流が

少ないものが得られた．p 型 CdZnTe 層はデバイス作製プロセス上困難性を伴っ

たため，上記のショットキー形構造としたが，エピタキシャル成長装置の工夫

により p-i-n 構造デバイスも可能とすることが出来る． 
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残念ながら高抵抗 CdZnTe 基板を用いた p-i-n 構造を持つ放射線検出器を作製

することは出来なかったが，これらの結果は今後十分に p-i-n 構造を持つデバイ

スが作製可能であることを示唆しており，CdZnTe 系における p-i-n 構造を持つ

放射線検出デバイスを作製する基礎を確立することが出来たと考えられる． 

 



第 7 章 結論                      
 

 

 

MOCVD 法にリモートプラズマを適用した，新しい手法であるリモートプラ

ズマ励起有機金属化学気相堆積(RPE-MOCVD)法を取り扱い，放射線検出を主目

的とした II-VI 族化合物半導体，ZnSe，ZnTe，CdZnTe，そして CdSeTe の低温に

おける結晶成長とその不純物添加に関する研究を行った． 

ZnSe の結晶成長では，DEZn と H2Se を原料とし，成長時に中性水素原子ラジ

カルを照射しその分解反応を利用すると，低温・低圧下で高品質なエピタキシ

ャル成長が可能であることが確認できた．成長圧力が 0.2 Torr の場合は気相中で

の反応が生じたが，更に低い 0.01 Torr の圧力領域にしたところ，基板表面での

反応が強調された．有極性である GaAs 基板上への成長は，どの温度領域におい

ても良好なエピタキシャル膜が得られたのに対し，格子不整合差は更に小さく

なるが無極性である Ge 基板上に ZnSe を成長させた場合には低温領域で多結晶

になり，極性を持たない基板だと成長初期条件が定まりにくいと考えられる．

また，格子不整合による結晶成長の違いを同じ無極性基板である Ge と Si で比

べてみたところ，格子不整合が大きい Si 基板ではエピやキシャル成長するため

の基板温度は高くしなければならず，基板温度による表面での前駆体のマイグ

レーションと水素ラジカルによる弱い結合の脱離がエピタキシャル成長の必要

条件であると考えられる． 

不純物添加では，n-BuI と窒素ラジカルをそれぞれ用いて ZnSe へのドーピン

グを試みた．n-BuI を用いたヨウ素ドーピングにより，そのヨウ素導入量，基板

温度，水素を励起するプラズマラジカル源の高周波出力を変化させることでそ

のドーピング量も変化し，最高で抵抗率が 7.3×10-4 Ωcm，電子濃度が 8.2×1019 cm-3

の値の低抵抗 n 型 ZnSe を得ることが出来た．この値はこれまでに報告された値

以上であり，デバイス作製にも十分応用できる値であった．一方窒素ラジカル

ドーピングは，プラズマラジカル源に導入する窒素の割合を増加するに従い抵

抗率の減少が見られるものの，抵抗率は最小でおよそ 100 Ωcm とまだ高い値を

示しており，有効窒素アクセプタが ZnSe 膜中に十分取り込まれたとは言えない

ものであった． 

ZnTe 膜の成長は，有機原料である DEZn と DETe を用い，150 ℃以上の基板
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温度で，かつ成長時に水素ラジカルを照射したときにのみエピタキシャル成長

が可能であった．これは，II 族，VI 族原料共に有機金属であり，特に成長初期

段階において水素ラジカルによる基板のクリーニングと弱い結合の脱離反応が

ZnTe 膜形成に重要な要素であることがわかった． 

ZnTe への窒素ラジカルドーピングは，金電極とのコンタクトがオーミックで

ある p 型 ZnTe 膜が得られた．プラズマラジカル源に導入するガスとして，窒素

と水素の混合ガスを使用した時はその窒素の割合が，アンモニアを用いる時は

アンモニアの流量を増加させるに従い得られた ZnTe の抵抗率が減少した．しか

し，最小で約 10 Ωcm の値までしか減少しなかった．この原因として窒素アクセ

プタが水素で不活性化するためと考えられ，成長後熱処理を行った．これより

抵抗率の飛躍的な減少が見られ，抵抗率で 5.9×10-3 Ωcm，正孔濃度で 3.2×1019 cm-3

の値の低抵抗 p 型 ZnTe 膜を得ることが出来た．この抵抗率は十分に小さく，実

用に足る値である．しかし，熱処理行程はデバイス作製上不都合なプロセスで

もある．一方 n 型ドーピングにおいては，n-BuI を用いてヨウ素ドーピングを試

みたが，高抵抗の ZnTe 層しか得られず，低抵抗化には今後も条件の見直し等が

必要である． 

三元混晶である CdZnTe 及び CdSeTe においても，本 RPE-MOCVD 装置により

水素ラジカルを成長反応過程に導入することで，GaAs 基板との格子不整合が大

きいにも関わらず，200 ℃以下という低い基板温度領域で良好なエピタキシャ

ル成長が出来た．Cd1-xZnxTe では，II 族原料の導入量を変化させることで組成 x

の制御が可能であり，全組成範囲での薄膜形成が確認できた．II 族原料が共に有

機原料であり DMCd の方が DEZn よりも分解されやすく，Cd1-xZnxTe の組成 x

が変化する点は，水素ラジカルを生成するプラズマラジカル源の高周波出力が

70 W の時では II 族原料中の DEZn の割合が約 0.8 のときからであった．また，

実質的な水素ラジカルの導入量が増えれば，CdTe に Zn が取り込まれ始める点

がシフトし，プラズマラジカル源の高周波出力を 100 W とした時には，この組

成変化点が約 0.7 へ移動することがわかった．さらに，水素ラジカルが有機原料

の分解を促進していることから，同じ II 族原料の導入割合でもプラズマラジカ

ル源の高周波出力を変化させることで得られた組成も変化していることもわか

った． 

窒素ラジカルドーピングによって，p 型 CdZnTe 膜が得られた．しかし，得ら

れた膜の抵抗率は約 104 Ωcm と高抵抗を示した．そこで，成長後窒素大気圧中
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で 600 ℃の熱処理を施すことにより抵抗率が大幅に減少し，II 族原料中の DEZn

の割合が 0.96 である ZnTe に組成が近いもので，抵抗率が 3.7×10-2 Ωcm，正孔濃

度が 1.2×1019 cm-3 の値を示す p 型 CdZnTe 膜を得ることができた．なお，このと

きのホール移動度は約 13 cm2/V-s であった．ここでは，熱処理をすることによ

り ZnTe 組成に近いところでのみ低抵抗化が実現したが，今後のデバイス作製を

考えた場合には高温プロセスは適さない．そこで，CdTe に組成の近いところで

低抵抗化することを見出したが，現在得られた p型CdZnTeの抵抗率は約 10 Ωcm

を示し，金電極とのオーミック特性は得られているがまだ十分な抵抗値とは言

えないものである． 

一方で CdSeTe は，CdTe の成長条件へ反応性の高い H2Se を導入したため，VI

族原料中の H2Se の割合を変化させるに伴い，得られた薄膜の組成も追随して変

化した．VI 族原料の導入割合を変化させることにより CdSeyTe1-y の組成 y の制

御が可能であり，全組成範囲での薄膜形成が確認できた．また n 型伝導性を得

るために，Se 組成が約 10 %となる CdSe0.1Te0.9 の成長条件でヨウ素ドーピングを

試みた．基板温度，ヨウ素の導入量，プラズマラジカル源の高周波出力を変化

させることによる水素ラジカルの導入量の変化により，得られた抵抗率は変化

し，実用に足る低抵抗 n 型 CdSeTe 膜が得られた．ホール効果の測定結果から，

電子濃度は 2.0×1018 cm-3 の値を示し，抵抗率は 3.7×10-2 Ωcm，電子移動度は約

90 cm2/V-s の膜が得られた． 

混晶系の p-CdZnTe と n-CdSeTe を用いたヘテロ pn 接合，そして高抵抗 CdTe

基板を用いて n 型 CdSeTe 層をエピタキシャル成長し，p 層に金電極ショットキ

ーとした p-i-n 構造のダイオードを作製した．ダイオード特性が得られたことで，

本方法により今後充分に放射線検出用デバイスを作製可能であることを示唆し

ている． 

以上要するに，RPE-MOCVD 法により，中性水素原子ラジカルが有機原料の

分解を促進し，低温・低圧下において ZnSe をはじめ，ZnTe，三元混晶 CdZnTe

及び CdSeTe においても高品質エピタキシャル膜を得ることが出来た．不純物添

加も十分可能であり，低温プロセスのデバイス作製へ新たな展開が期待できる

ものである． 
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