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概要

現実的な結晶は，幾何学的な原子配列の乱れや不純物の有無，さらにはそれら
の相互作用によって，機械的性質・電気的性質が大きく左右される．これらの研
究は実験・第一原理計算に限らず様々な研究がなされているが，未だ議論は尽く
されたとは言い難い．本論文では，欠陥の中でも現実的な計算コストで済む積層
欠陥と溶質原子の相互作用に対する第一原理計算によるアプローチ，ならびに結
果を紹介する．またその第一原理計算には，PAW(Projector Augmented Wave)法と
いう全電子法の計算精度と，擬ポテンシャル法の計算速度を併せ持つ手法を採用
しているが，論文中ではその計算法の限界と精度についても論じる．
本論文で紹介する研究，及び結果は，下記 3項目である．

• SiC結晶多形の相安定性について，周期的な積層欠陥とみなして，振動の自
由エネルギーを含めた検討．

• Si中の積層欠陥と溶質原子の相互作用を検討．

• Mg合金中で新たに見いだされた Long period stacking order(LPSO)構造の生
成機構の検討．

SiC結晶多形の相安定性に対する計算では，熱振動効果と熱膨張を取り入れる
と全温度域で 6H-SiCが安定となった．しかしその構造間の自由エネルギー差は
5meV/SiC pairと微小である．

Si中の積層欠陥と溶質原子の相互作用では，これまでの n型ドーパントは積層
欠陥部に偏析し，p型ドーパントは偏析しないという定説を覆す，Al，Ga，In(p型
ドーパント)，P，As，Sb(n型ドーパント)が積層欠陥部に偏析するという結果を得
た．またこの偏析メカニズムは，結晶格子の歪みの効果ではなく，電子構造変化
が支配的であるという知見を得た．
最後に，LPSO構造の生成機構に対する計算では，不純物原子である Znおよび

Yと積層欠陥との相互作用を計算した．ここで得られた知見は，両不純物原子は
ペアでMg中を拡散し，積層欠陥部にトラップされる．また ZnとYが濃化した完
全結晶部は積層欠陥が入りやすい．そして ZnとYはクラスタリングすることで，
安定化し，孤立状態の両不純物原子はクラスターから掃き出されるように拡散す
るなどである．これらの結果は LPSO構造の特徴である積層欠陥の中距離規則化
の可能性を示す重要な知見である．
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第1章 序論

結晶中に含まれる一次欠陥である転位と不純物原子の相互作用は，結晶の機械
的，電気的物性に大きな影響を与える．しかし，第一原理計算でこの 2者の相互
作用を研究するには計算機資源の制約から大きな困難を伴う．そこで現状の研究
資源でも有益な情報が得られる，拡張した半転位に囲まれた領域に存在する積層
欠陥と溶質原子の相互作用を本研究の対象としている．ここでは，なぜこの研究
対象が重要であるかを概説し，本論文の構成を紹介する．

1.1 転位と溶質原子の相互作用の重要性
結晶は理想的な配列を示す完全結晶だけで形成されているわけではない．単一
の元素で構成される純物質で，さらに一つの結晶からなる単結晶であっても，幾
何学的に原子配列が乱れた格子欠陥が結晶中には存在する．この欠陥が結晶物性
を大きく左右する．
例えば，機械的性質は，1次元の欠陥である転位に大きく支配される．破壊挙動
の起点となる亀裂先端においては，結晶がずれるか切れるか，すなわち原子配列
がずれる転位が活動するか，新たな表面を作るかのエネルギーの大小によって結
晶が延性的か脆性的かが決定される 1, 2)．
一方，電気的特性は，0次の格子欠陥となる溶質原子によって，制御されている．
特に半導体材料などにおいては溶質原子をあえて固溶して不純物半導体とし，そ
の電気的性質をコントロールする．高純度の Siに，III族元素（アクセプター）を
固溶して p型に，V族元素（ドナー）を固溶して n型半導体として利用されるのは
よく知られた通りである 3)．
これまでも転位の有無や拡張幅が与える機械的性質の変化，ならびに溶質原子
の濃度による電気的特性は，それぞれを対象として数多くの研究がなされてきた．
さらに，転位と溶質原子の相互作用による物性の変化も多くの研究報告がある．例
えば，溶質原子の転位周辺への偏析は，転位の固着を促し，その材料の熱処理後
に鋳造割れや圧延割れ，ならびに硬度のばらつきなど，機械的性質に影響を及ぼ
す．また特に半導体材料においては，不純物クラスタの形成によるリーク電流の
増大や，バンド構造における不純物準位の変化など，電気的特性を大きく変化さ
せるため，溶質原子と欠陥の相互作用が材料へ及ぼす影響に対する議論は未だ尽
きない．
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第 1章序論

転位と溶質原子の相互作用はコットレル効果として知られる 4)．一方，部分転位
に囲まれた積層欠陥と溶質原子の相互作用は，これとは別に鈴木効果として知ら
れている 5)．「結晶欠陥の物理」で前田・竹内は

転位の部分は完全結晶の部分と構造が異なるために，固溶原子の化学
ポテンシャルが異なる．化学的相互作用として有名なのは，ショック
レーの部分転位に拡張した fcc金属中の転位および hcp金属中の底面転
位に関するもので，この効果を最初に指摘した鈴木秀次の名に因んで
鈴木効果（Suzuki effect）とよばれている．鈴木効果は，fcc結晶およ
び hcp結晶中のイントリンシック積層欠陥が，それぞれ 4層の hcpお
よび fcc構造をもつことから，固溶原子の化学ポテンシャルが母結晶中
と積層欠陥面上で異なるために，積層欠陥に偏析が生じる効果である．
それによって積層欠陥エネルギーが減少して，転位が固着されること
になる．

弾性的相互作用によっても固溶原子は転位の周辺に偏析するが，サイズ
効果による偏析を研究者の名に因んでコットレル（Cottrell）効果とよ
び，転位の周りに固溶原子が偏析した状態をコットレル雰囲気（Cottrell
atomosphere）という．

と説明している 6)．転位芯に固溶原子を固着するコットレル効果はおもに結晶の弾
性的相互作用によって，一方，鈴木効果は化学的相互作用によるとされる．この
相互作用の起源の違いによって，相互作用が長距離的なのか短距離的かの違いを
生むと考えられている．

1.2 積層欠陥と溶質原子の相互作用を扱う理由
転位と溶質原子の相互作用を考える上で，原理的に困難な課題が存在する．そ
れは，弾性場の影響をどう考えるかである．
転位論において転位のエネルギー計算は，転位が周囲に作る弾性場のエネルギー
の計算から始められた．弾性場が転位に与える影響によって原子配置が変わり，エ
ネルギーに影響すると予測される．また，隣接する転位が作る弾性場も考慮しな
ければならない 7)．
しかし，機械工学の分野で発展してきたマイクロメカニクスに基づいた eigen歪
みに基づくと，違った考えをとることができる 8)．すなわち，弾性エネルギーはあ
くまでも歪みを生む原因を構造緩和によって解放した残りとなるというものであ
る．この考え方に基づくと，緩和無しの格子が示すエネルギーは，弾性場が作る
エネルギーの最大値として求まることを意味している．
第一原理計算で原子間の力を求めるには Pulay forceと名付けられる力が理論的
に加わるため，高い精度で計算するには直交系の平面波基底を用いる必要がある
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第 1章序論

9)．平面波基底の計算には周期的境界条件が必須となる．従って，転位の計算をお
こなう場合には，super cellの境界上で力がキャンセルしている必要がある．この
ため，転位を四重極子のように配置して力をキャンセルする手法が通常用いられ
る．したがって，転位芯付近の挙動を正確に見積もるには転位芯同士の相互作用
を無視できる範囲に留めるために数千原子を超える系を必要とし，現実的な計算
時間で実行することが難しい．
理論的には，格子グリーン関数をもちいて外場の影響を取り込むことが可能で
ある．実際にWoodwardらによってこのような境界条件の下でAlの刃状転位と外
部応力場との相互作用が計算されている 10)．しかし，この計算法は格子グリーン
関数をセルフコンシステントに解く，複雑なループが必要であり，まだ一般化し
たツールとして計算プログラムが確立したものではない．さらに，転位の溶質原
子との相互作用を見積もることは極めて困難な課題ということがわかる．

1.3 第一原理計算と経験的ポテンシャルとの違い
一方で積層欠陥と溶質原子の相互作用を考えると，長距離の弾性場の相互作用
を考える必要が低減する．積層欠陥は２次元的な欠陥であるため，配置をうまく
すればキャンセルしていると見なすことができる．
積層欠陥と溶質原子との相互作用を計算するには，経験的原子間ポテンシャル
を用いるか第一原理計算を用いるかの検討が必要である．これを計算速度と信頼
性の問題として検討する．
信頼性が高い第一原理計算は，電子構造からエネルギーを求めるため，複雑な
シュレディンガー方程式のセルフコンシステント計算が必要となる．したがって
必然的に計算時間がかかり，大きな系での計算や，静的な緩和計算，動的な原子
移動の計算が困難となる．一方，経験的な原子間ポテンシャルでは，信頼性に問
題がある．従来の経験的原子間ポテンシャルでは，2体間の相互作用しか取り入れ
ていなかったため，角度の依存性や，積層欠陥周辺の微妙な配置の変化を一切無
視しているとされてきた．しかし近年，多体の相互作用を取り入れたポテンシャ
ルがいくつも開発されている 11).
なかでも頻繁に使われるのは，modified embedded atom method(MEAM)とTersoff
ポテンシャルである 12, 13)．前者は，電子論的な 2次モーメント近似に従って導か
れた EAMあるいは glue modelを基礎としたポテンシャルである 14–18)．金属系の
hcpと fcc構造を区別するために，経験的な拡張を講じている．fccと hcpで中心の
原子からみた結合の向きが上向きと下向きで異なる角度方向にねじれていること
を利用してエネルギー差をとっている．しかし，これはあくまでも経験的な細工
と理解されている．一方，Tersoffポテンシャルは電子構造の 4次のモーメントま
でを取り込むことによって ZincblendeあるいはWurtzite構造に特有の 112度の結
合角を再現するように工夫されている 19)．
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第 1章序論

これらの原子間ポテンシャルによって信頼性を向上させて，しかも計算速度を
維持した原子レベルのシミュレーションが実行可能となってきている．しかし，そ
れでも構造差エネルギーを広い範囲で再現することは原理的に難しい．すなわち，
内挿は可能であるが，外挿があっている保証がないため，原子間ポテンシャルを
用いた計算では第一原理計算による検証や，問題の適用範囲をつねに理解してお
く必要がある．具体的には，MEAMでは，hcpと fccの単純なエネルギー差を再現
するようにパラメータを決めたとしても，多数の積層欠陥が複雑に入り組んだ場
合にはエネルギーの再現性が低下する．また，Tersoff potentialでは 4配位の結合
を再現しているが，結合のねじり関係となる ZincblendeとWurtziteのエネルギー
差を再現することはできない．さらに，積層欠陥中と完全結晶中の溶質原子の違
いを再現するためには新たなパラメータフィッティング操作と再現性の検証が必要
となる．
一方，第一原理計算ではこのような問題に対する信頼性が非常に高い．特にエ
ネルギー差は計算が適切におこなわれている限り自動的にある程度の精度で保証
される．また，積層欠陥に対しては２次元的なスーパーセルモデルが構築できる
ため，スラブモデルを用いて系のサイズを小さく抑えて計算実行が可能である．

1.4 本論文の課題と構成
以上のように，欠陥同士の相互作用の中でも，転位と溶質原子の相互作用を扱
うことは非常な困難を伴う．一方で，積層欠陥と溶質原子の相互作用を第一原理
計算で扱えば現実的な時間で，エネルギーの信頼度も高い計算が可能である．ま
た，それぞれの章で示すごとく，積層欠陥自身および，溶質原子との相互作用は
いくつもの現実的な材料において極めて重要な研究対象である．そこで，本論文
では以下のような計算対象と結果を報告する．
第 2章においては，本論文で使用する第一原理計算ソフト VASP（Vienna Ab-

initio Simulation Package）について概説する．特にVASPが提供するPAW（Projector
AugmentedWave）ポテンシャルの計算精度について Gdを対象として検証を進め
る．構造エネルギーの体積依存性，およびその電子構造について再現性の検証を
おこなう．次に，第 3章においては， SiC多形の安定性について，周期的な積層
欠陥とみなして，熱振動効果を取り入れた有限温度の自由エネルギーを検討する．
第 4章においては，Si中の積層欠陥と溶質原子の相互作用を検討する．第 5章に
おいてMg合金中で新たに見いだされた Long period stacking order（LPSO）構造
についての検討を行う．この新奇な構造の生成機構を積層欠陥と溶質原子の相互
作用から検討した結果について報告する．最後に第 6章はこれらの結論をまとめ
て記す．
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第2章 PAW（Projector Augmented
Wave）法

本論文で紹介する全ての結果は，原子の種類，および構造から電子構造を求め，
様々な物性を予測することのできる第一原理計算（first principles calculations）を用
いて導いた．第一原理計算には，汎用パッケージとして普及しているVASP（Vienna
Ab-initio Simulation Package）を用いた．本章ではその VASPの特徴と，VASPで
近年導入された PAW（Projector Augmented Wave）法について詳述する．

2.1 VASP（Vienna Ab-initio Simulation Package）
VASPは平面波・擬ポテンシャル法により，電子構造を求めるパッケージソフト
であり，平面波の基底関数の重ね合わせで波動関数を表現し，密度汎関数理論に
基づいて電子構造を計算する．平面波を使用する利点として，計算対象である系
の原子にかかる力を正確かつ高速に計算できる．したがって VASPは，構造最適
化や第一原理分子動力学計算のツールとして幅広く用いられている．

VASPは擬ポテンシャル法に従い，内殻電子を擬ポテンシャルに置き換えて取り
扱うので，波動関数の表現に用いる平面波基底の数を大幅に減らし，計算コスト
を軽減する．擬ポテンシャルの模式図を Fig. 2.1に示した 1)．青の破線が現実のポ
テンシャル，及び波動関数を示しており，赤の実線が擬ポテンシャル法によるそ
れらの振る舞いを示している．図から分かるとおり，内殻における波動関数は擬
ポテンシャルによる擬波動関数を用いるため，内殻励起やコアレベルシフトをは
じめとした内殻電子が物性に直接関与する系を対象とするには不適であるが，外
殻における波動関数は擬ポテンシャルにおいても忠実に再現しており，多くの系
では信頼性できる結果を期待できる．次節では，全電子法と擬ポテンシャル法を
組み合わせたような PAW（Projector Augmented Wave method）法について記す．

2.2 PAW法による波動関数の表現
本論の計算結果は全て VASPを使用し，またその VASPに実装されているいく
つかのポテンシャルの取り扱いの中でも PAW法を用いた．そこで本節ではBlöchl
によって考案された PAW法を，数式とそれに対応する模式図を使って紹介する 2)．
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第 2章 PAW（Projector Augmented Wave）法

Fig. 2.1: 擬ポテンシャル法による擬ポテンシャルと擬波動関数の模式図 1)．

PAW法はウルトラソフト擬ポテンシャル法を採用しながらも，内殻付近の挙動
を比較的精度よく再現する全電子法の中でも新しい第一原理バンド計算手法であ
る．強結合状態と原子核付近における波動関数の高速振動を再現するためには，多
くの平面波を必要とし，実用的ではない．そこで，その平面波の増大を抑制する
ために凍結核近似（frozen core approximation）を用いる．凍結核近似とは，内殻
電子は物性に大きな影響を与えないという前提のもと，Fig. 2.1に示したように原
子核近傍の節（node）を持つ波動関数を，滑らかな擬波動関数に近似する手法で
ある 1)．これによって平面波の増大を抑制する．ここで全電子法での波動関数を擬
波動関数によって以下のように表すことが出来る．

|Ψn〉 = |Ψ̃n〉 +
∑

i

(|φi〉 − |φ̃i〉) 〈 p̃i|Ψ̃i〉 (2.1)

ここでΨnは全電子における波動関数，Ψ̃nはそれに対する擬波動関数を示す．また
φiは全電子における部分波，φ̃iは擬波動関数における部分波を示す．全電子の波
動関数とそれに対応する擬波動関数との差を右辺の第 2項に押し込んでいる．こ
の擬波動関数における部分波は内殻，外殻の境界を示す rl

cより外殻側では，全電
子における部分波 φiと等しい．なおこの rl

cは通常，第一近接距離の半分を採用す
る．インデックス iは，原子サイトR，方位量子数 L = l,m，そして参照エネルギー
εklの kを参照する付加的な示数すべてを含めて省略した表記である． p̃iは直交化
関数であり，

〈p̃i|φ̃i〉 = δi j (2.2)

を満たす．(2.1)式を展開すると

|Ψn〉 = |Ψ̃n〉 −
∑

i

|φ̃i〉 〈p̃n|ψ̃n〉 +
∑

i

|φi〉 〈 p̃n|ψ̃n〉 (2.3)
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となる．この (2.3)式と k空間における波動関数の広がりを示す模式図，ならびに
波動関数の原子核からの距離依存性を示す模式図を照らし合わせると Fig. 2.2のよ
うに対応する．最上段は全電子法による波動関数とその模式図を各々示している．
(a)の 2行目以下は (2.3)式に示した右辺の各項を上から順を追って示している．(b)
は (a)に示した式の赤字の各項が示す波動関数の k空間への広がりを模式的に示し
ており，最上段の全電子法における模式図において灰色で示した丸が内殻部分を
示しており，その丸の中心が原子核である．(c)は (a)の各数式に対する波動関数の
原子核から距離依存性を示しており，各図の横軸の中心が原子核近傍である．こ
れらの図からわかる通り，(2.3)式の右辺第一項は内殻から外殻にかけた全領域に
おける擬波動関数を示している．次に右辺第二項は擬波動関数の内殻部分を示し
ている．右辺第二項までをまとめると，全領域の擬波動関数から閉殻部分の擬波
動関数を減算している．したがって Fig. 2.2の 3行目の (c)は内殻部分の波動関数
が 0になっている．最後に右辺第三項は内殻部分の全電子法による波動関数となっ
ている．先ほどの右辺第二項までにその第三項部分を加算することによって，Fig.
2.2(c)の最下段に示した図のように，内殻部分の波動関数を表現している．
上記，波動関数の近似である (2.1)式から，PAW法において全電子の電荷密度は

n(r) = ñ(r) + n1(r) − ñ1(r) (2.4)

と表される．電荷密度も波動関数同様，全電子における全領域の波動関数を，全
領域の擬電荷密度から，内殻領域の擬電荷密度を減算し，最後に全電子における
内殻領域の電荷密度を加算する．ñ(r)はソフト擬電荷密度であり，平面波グリッド
中の擬波動関数より，それぞれ

ñ(r) =
∑

n

fn 〈Ψ̃n|r〉 〈r|Ψ̃n〉 (2.5)

n1(r) =
∑
(i, j)

ρi j 〈φi|r〉 〈r|φ j〉 (2.6)

ñ1(r) =
∑
(i, j)

ρi j 〈φ̃i|r〉 〈r|φ̃ j〉 (2.7)

で求められる．またここで ρi jは擬波動関数の直交化関数であり，

ρi j =
∑

n

fn 〈Ψ̃n|p̃i〉 〈p̃ j|Ψ̃n〉 (2.8)

で表される．
これらの波動関数，及び電荷密度が求まれば，一電子近似による一電子方程式
を自己無頓着に解く問題へと帰着する．系のトータルエネルギーは

E =
∑

n

fn 〈Ψn| −
1
2
∇2|Ψn〉 +

1
2

∫
dr

∫
dr′

(n + nZ)(n + nZ)
|r − r′| +

∫
drnεxc(n) (2.9)
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Fig. 2.2: PAW法による波動関数の取り扱いとその模式図．(a)は波動関数の数式，
(b)は実空間での領域， (c)は波動関数の概形を示している 4, 5)．

で表され，ここで nZは内殻の電荷密度であり，εxcは交換相関相互作用エネルギー
である．最終的にこのトータルエネルギーを求めるが，こちらも波動関数，電荷
密度と同様に

E = Ẽ + E1 − Ẽ1 (2.10)

のように，全領域における擬ポテンシャルによって求められるエネルギー Ẽ，内
殻領域における全電子法によって求められるエネルギー E1，内殻領域における擬
ポテンシャルによって求められるエネルギー Ẽ1に分割できる．最後にこれらの各
項は

Ẽ =
∑

n

fn 〈Ψ̃n| −
1
2
∇2|Ψ̃n〉 +

1
2

∫
d f

∫
dr′

(ñ + n̂)(ñ + n̂)
|r − r′|

+

∫
drñv̄ +

∫
drñεxc(ñ) (2.11)

E1 =
∑
n,(i, j)

fn 〈Ψ̃n|p̃i〉 〈φi| −
1
2
∇2|φ j〉 〈 p̃ j|Ψ̃n〉

+
1
2

∫
dr

∫
dr′

(n1 + nZ)(n1 + nZ)
|r − r′|

+

∫
drn1εxc(n1) (2.12)
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Ẽ1 =
∑
n,(i, j)

fn 〈Ψ̃n|p̃i〉 〈φ̃i| −
1
2
∇2|φ̃ j〉 〈 p̃ j|Ψ̃n〉

+
1
2

∫
dr

∫
dr′

(ñ1 + n̂)(ñ1 + n̂)
|r − r′| +

∫
drñ1v̄

+

∫
drñ1εxc(ñ1) (2.13)

で求められる．

2.3 GdにおけるPAW法の限界
先述したとおり PAW法は高速かつ精確な計算を実行できる第一原理計算手法の
一つであるが，内殻電子の挙動を簡易化して取り扱うことから，内殻電子が物性
に直接影響する系を対象とした場合，一抹の不安がある．本節では，内殻電子の
影響が大きいとされる重い電子系の一つであるGdを対象として，PAW法を適用
した例を報告する．

2.3.1 重元素Gdの特徴
Gdは原子番号 64の希土類元素である．Gdの特異な電子配置を Table. 2.1に示
した．Gdの電子配置は，まずK，L，M殻は閉殻となり，次にN殻の 4s，4p，4d
軌道は占有軌道となり，4f軌道は 7つの電子が入る．そしてO殻には 5s，5p軌道
が占有軌道となり，5d軌道に 1つの電子が入る．最後に P殻の 6s軌道に 2つの電
子が入る配置となる．外殻における軌道の安定性は，より内殻寄りの電子軌道に
電子が入れば安定というわけでもなく，4f軌道が閉殻になる前に，O殻などの外
殻軌道に電子が入る．Gdの持つ特異性は，局在性が高く，強い斥力を生む 4f軌道
の 7電子に起因し，電子間における電子相関（電子間の斥力）から有効質量が増
大することによって，重い電子系あるいは f電子系と呼ばれている．この 4f電子
の特異な挙動から第一原理計算での取り扱いが難しい元素としても知られている
が，強相関電子系の重要な研究対象の一つとして，現在も盛んに研究されている．
これまで実験的に報告されているGd結晶多形の構造，ならびにその発生環境を

Table. 2.2に示した 6–10)．Gdは，常温以下の低温環境において hcp構造を形成し，
キュリー温度が 292 Kである強磁性体として知られている 11)．Fig. 2.3に Turekら

Table. 2.1: 純Gd結晶多形の格子定数と析出する環境．
殻 K L M N O P
軌道 1s 2s, 2p 3s, 3p, 3d 4s 4p 4d 4f 5s 5p 5d 5f 6s 6p 6d
最大電子数 2 8 18 2 6 10 14 2 6 10 14 2 6 10
64Gd 2 8 18 2 6 10 7 2 6 1 - 2 - -
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Table. 2.2: 純Gd結晶多形の格子定数と発生する環境 6–10)．
Environment Structure a[Å] c[Å] c/a
low temperature hcp 3.63 5.79 1.60
low temperature & high pressure fcc 5.40 5.40 1.00

high temperature & high pressure bcc
4.05 4.05 1.00
4.06 4.06 1.00

Fig. 2.3: Turekらの第一原理計算によって求められた hcp-Gdのエネルギー-体積曲
線における磁性依存性 12)．

の基底状態における第一原理計算によって求められた hcp-Gdのエネルギー-体積
曲線における磁性依存性を示している 12)．これによると強磁性体を示す構造が最
も安定であることがわかる．またその構造における電子状態密度を Fig. 2.4に示
した．実線が s，p，d軌道の合計の電子状態密度を示し，点線は 4f電子の電子状
態密度を示している．これによると交換分裂が見られ，またその交換分裂はマイ
ナースピンにおけるフェルミ準位直上の 4f電子のピークに起因していると考えら
れる．次に Leungらによって求められた bcc-Gdにおける電子状態密度を Fig. 2.5
に示した．こちらも交換分裂が見られ，強磁性体を示していることがわかる 13)．
これらの結果から，Gdは，基底状態において格子の構造に関わらず，4f電子の
寄与によって交換分裂が起き，強磁性を示すことがわかる．VASPは 4f電子を凍
結核として取り扱い，その挙動を簡略化するポテンシャルと，4f電子を遍歴電子
として取り扱うポテンシャルの 2つを実装している．本研究では，Mg-Gd-Al系合
金の第一原理計算に先立って，VASPによるGd純結晶ならびに，Mg中における
Gdの第一原理計算によって，両ポテンシャルの是非を検討した．

14



第 2章 PAW（Projector Augmented Wave）法

Fig. 2.4: Turekらの第一原理計算によって求められた強磁性の hcp-Gdにおける電
子状態密度．実線は s，p，d軌道の合計の電子状態密度を示し，点線は 4f電子の
電子状態密度を示している 12)．

2.3.2 4f電子の取り扱い方法
VASPではGdのポテンシャルファイルが 2種類用意されている．一つはGdの
特徴である 7つの 4f電子を外殻電子として取り扱い，最外殻電子が P殻における
6s軌道の 2電子，つまり二価の原子として取り扱うポテンシャルファイルである．
もう一方のポテンシャルファイルは，4f電子を内殻電子と同様に凍結核とし，N
殻を閉殻とする．そして O殻における 5d軌道の 1電子を P殻における 6s電子と
して取り扱い，最終的に 6s軌道に 3電子，つまり三価の原子として取り扱う簡便
ポテンシャルである．本研究では，Mg合金中の不純物挙動を調べるにあたり，Gd
の適当なポテンシャルファイルを調べるため，先述した両ポテンシャルファイル
を用いて，純Gd結晶多形の相安定性，ならびに格子定数を調べ，さらに電子状態
密度を調べた．また 2H-Mg結晶中にGdを置換し，その挙動を調べた．

2.3.3 4f電子の取り扱いの違いによる結果の差異
二価のポテンシャル使用時の相安定性と電子状態密度

エネルギー-体積曲線 二価として取り扱うポテンシャルファイルを用いた際の基
底状態におけるGd結晶多形のエネルギー-体積曲線を Fig. 2.6に示した．赤が bcc，
青が fcc，緑が hcp，茶色が 4Hを示しており，各データ点は各々VASPにて出力し
た計算点となり，EV曲線はその計算点を基にフィッティングしている．Fig. 2.6
に hcp構造の計算点が他の構造のそれ比べて少ないが，これは VASPの計算が収
束しなかったためである．またTable. 2.3に各多形の最安定構造における格子定数
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Fig. 2.5: Leung & Wangらの第一原理計算によって求められた bcc-Gd純結晶の電
子状態密度 13)．

と EVカーブから得られた極小値である凝集エネルギーを示した．これによると
基底状態においては hcp構造が最安定構造という結果が得られ，これは Table. 2.2
に示した低温度域で hcp構造が析出するという実験結果と整合する．また hcp構
造の格子定数に関しても我々の計算結果では a:3.588，c:5.776に対して，実験結果
の a:3.634，c:5.785と近い値を示した．しかし hcp構造において極小値近傍よりも
体積を減少させたモデルでの計算では計算そのものが収束せず，結果を得ること
ができなかった．したがってVASPを用いてGdを計算対象として取り扱う際，平
衡格子定数近傍以外の計算ではやや信頼性にかける結果となった．

Table. 2.3: 二価のポテンシャルを使用した時のGd結晶多形における格子定数と凝
集エネルギー．

Structure a[Å] c[Å] c/a V[Å3/atom] Cohesive energy[eV/atom]
bcc 4.067 4.067 1.000 33.640 -13.985
fcc 5.096 5.096 1.000 33.085 -14.027
hcp 3.588 5.776 1.610 32.194 -14.090
4H 3.803 10.696 2.813 33.488 -13.984
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Fig. 2.6: 二価のポテンシャルを使用した時の Gd結晶多形におけるエネルギー-体
積曲線．

電子状態密度 次に二価のポテンシャルを用いて求めたGd結晶多形における電子
状態密度とその Fermi準位近傍の拡大図，各エネルギー帯における外殻電子の積
分状態密度（integrated DOS）を Fig. 2.7に示した．1行目から順に bcc，fcc，hcp，
4H構造の結果を示し，1列目から順にフェルミ準位を基準とした電子状態密度，電
子状態密度における Fermi準位付近の拡大図，各エネルギー帯における外殻電子
の積分状態密度となる．これら各図はGd1原子における 4f，5s，5p，5d，6s軌道
上の計 18電子の結果を示している．最右列の電子の積分状態密度は，電子状態密
度と対応しており，電子状態密度においてピークを示すエネルギー値における電
子数の上昇数が，各エネルギー帯に存在する電子の個数を示している．したがっ
て，1列目の bcc構造の up-spinを例に取ってみると，電子状態密度のピークと照
らしあわせて，-45eV付近で 5s軌道の内の 1電子，-20eVでは 5p軌道のうちの 4
電子，次に Fermi準位近傍においては 4f電子の 7電子が分布すると考えられる．
電子状態密度図を見ると，どの多形においても，各軌道のピークが位置するエネル
ギー値がスピンの違いによってずれていることがわかる．これは交換分裂（exchange
splitting）が起こっていることを意味し，強磁性体を示していることがわかる．こ
れは Turek，Leung & Wangらの第一原理計算結果と整合する．また電子状態密度
と電子の積分状態密度に焦点を当てると，4f電子が高いピークを持っているため，
フェルミ準位付近で局在性が高いことがわかる．また up-spin，または down-spinど
ちらかの 4f電子のピークがフェルミ準位の直上にあり，空準位となっている．こ
の 4f電子の局在性，およびスピンの違いによるピークが出るエネルギー帯のずれ
が，Gdが強磁性体たる所以である．
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Fig. 2.7: 二価のGdポテンシャルを用いた際の bcc，fcc，hcp，4H-Gdにおけるフェ
ルミ準位を基準とした電子状態密度と各エネルギー帯における外殻電子の積分状
態密度．1行目から順に bcc，fcc，hcp，4H構造の結果を示し，1列目から順にフェ
ルミ準位を基準とした電子状態密度，電子状態密度における Fermi準位付近の拡
大図，各エネルギー帯における外殻電子の積分状態密度となる．
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三価のポテンシャル使用時の相安定性と電子状態密度

エネルギー-体積曲線 次にGdを三価として取り扱うポテンシャルファイルを用
いた際の基底状態における Gd結晶多形のエネルギー-体積曲線を Fig. 2.8に示し
た．赤が bcc，青が fcc，緑が hcp，茶色が 4Hを示しており，Table. 2.4に各多形の
最安定構造における格子定数と EVカーブから得られた極小値である凝集エネル
ギーを示した．こちらは二価のGdの結果とはことなり，4f電子を凍結核として取
り扱っており，計算の収束性が高く，安定した結果を得られた．しかし結果は 4H
構造が最安定となり，低温で hcpが安定という実験結果と整合しなかった．

電子状態密度 三価のポテンシャルを用いて求めたGd結晶多形における電子状態
密度とその Fermi準位近傍の拡大図，各エネルギー帯における外殻電子の積分状
態密度を Fig. 2.9に示した．Fig. 2.7と同様に，1行目から順に bcc，fcc，hcp，4H
構造の結果を示し，1列目から順にフェルミ準位を基準とした電子状態密度，電子
状態密度における Fermi準位付近の拡大図，各エネルギー帯における外殻電子の
積分状態密度となる．

Fig. 2.8: 三価のポテンシャルを使用した時の Gd結晶多形におけるエネルギー-体
積曲線．

Table. 2.4: 三価のポテンシャルを使用した時のGd結晶多形における格子定数と凝
集エネルギー．

Structure a[Å] c[Å] c/a V[Å3/atom] Cohesive energy[eV/atom]
bcc 4.037 4.037 1.000 32.900 -4.493
fcc 5.072 5.072 1.000 32.616 -4.624
hcp 3.536 5.812 1.644 31.762 -4.643
4H 3.603 11.622 3.226 32.655 -4.632
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Fig. 2.9: 三価のGdポテンシャルを用いた際の bcc，fcc，hcp，4H-Gdにおけるフェ
ルミ準位を基準とした電子状態密度と各エネルギー帯における外殻電子の積分状
態密度．1行目から順に bcc，fcc，hcp，4H構造の結果を示し，1列目から順にフェ
ルミ準位を基準とした電子状態密度，電子状態密度における Fermi準位付近の拡
大図，各エネルギー帯における外殻電子の積分状態密度となる．
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これら各図は Fig. 2.7とは異なり，4f電子は遍歴電子ではなく，凍結核として
扱っているため，電子状態図には表示されない．したがって外殻の 5s，5p，5d電
子の結果が表示されている．その結果，Fig. 2.7とは異なり，全ての構造における
電子状態密度においてピークを示すエネルギー帯の差異がスピンによって見られ
ない．したがって交換分裂が見られず，常磁性体であることを示している．これ
は Gdは強磁性を示すという実験結果，ならびに Turek，Leung & Wangらの第一
原理計算結果と整合しない．

凝集エネルギーの磁気モーメント依存性

続いて，両ポテンシャルファイルを用いて，磁気モーメントを人為的に変化さ
せ，bcc-Gdの構造最適化計算を行い，最も安定となる磁気モーメントを検証した．
Fig. 2.10に bcc-Gdにおける凝集エネルギーの磁気モーメント依存性を示した．(a)
は二価の 4f電子を遍歴電子として取り扱うポテンシャル，(b)は三価の 4f電子を凍
結核とみなす簡便ポテンシャルを使用した時の結果である．(a)では，bcc構造中
のGd2原子分の計 14個の 4f電子が磁気モーメントを持つため，磁気モーメント
が 14付近で最安定となる．つまり先述した電子状態図で明らかだったように，強
磁性体であることを示している．一方，(b)では磁気モーメントが 0で最安定構造
を示し，磁気モーメントが増加するにつれてエネルギーも単調増加する．したがっ
て常磁性体を示している．これらの結果で実験結果と整合しているのは 4f電子を
遍歴電子として取り扱い強磁性体を示すポテンシャルを用いた結果であり，もう
一方の 4f電子を凍結核として取り扱うポテンシャルによる計算は正確性に欠ける
ことが示唆された．

Fig. 2.10: bcc-Gdにおける凝集エネルギーの磁気モーメント依存性．(a)二価のポ
テンシャルを使用時，(b)三価の簡便ポテンシャルを使用時．
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2H-Mg中におけるGd不純物計算の非収束性

これまでの純Gd多結晶におけるGdポテンシャルの取り扱いの検証から，Gdの
4f電子を凍結核としてみなす簡便ポテンシャルでは正しい結果を得られないこと
がわかった．そこで次に Gd純結晶の物性を正しく求めることができる 4f電子を
遍歴電子として取り扱うポテンシャルを用いて，Gdを含む化合物を計算対象とし，
その計算精度を検証した．計算対象とした化合物は第 5章で詳述するMg合金を用
いた．RE(Rare earth)と TM(Transition metal)をある一定の割合で添加したMg資
料は，優れた機械的性質を持つ LPSO(Long period stacking order)型Mg合金を形
成する．その LPSO構造を形成する添加元素の一つとして，REであるGdが知ら
れている．本節ではMg-Gd合金の第一原理計算によって計算の収束性について述
べる．

hcp-Mgを [0001]方向に 18層積んだ計 36原子のモデルを基に，Mg1原子をGd
に置換し，1層中における Gd濃度は 100%としたモデル（Fig. 2.11）において，
VASPによる計算の収束性を調べた．まず始めに系の構造最適化を行った．そして
構造最適化後の格子定数を各々a0，c0とし，a/a0，c/c0を各々0.90-1.10まで 0.025の
刻み幅で変化させ，各々のモデルにおける系のエネルギーを求めた．
結果を Fig. 2.12に示した．計算開始当初，{a0, c0}={1.00, 1.00}付近で極小値を
もつエネルギー曲面が描かれることを期待したが，実際の計算においては a/a0小
さい値になればなるほど，安定化するという奇妙な結果を得た．これは VASPで
Gdを含んだ合金の構造最適化の不確実性，ならびに計算の信頼性が十分でないこ
とを示唆している．したがってGdを含む系を計算対象として取り扱う場合，PAW
法による第一原理計算では正しい計算が行われない可能性が示唆された．

2.3.4 まとめ
Gdは重い電子系元素として知られており，元素としての特徴の由来たる 4f電
子の取り扱いは第一原理計算においても注意が必要である．第一原理計算ソフト
VASPでは 4f電子を遍歴電子として取り扱うポテンシャルと，凍結核として取り
扱うポテンシャルの 2種が用意されている．本研究ではVASPでGdを計算対象と
するにあたり，両種のポテンシャルの是非を調べた．
基底状態において，Gdは hcp構造を形成し，強磁性を示すことが知られている
が，前者のポテンシャルを用いた場合はその実験結果を再現する．しかし後者の
ポテンシャルを用いた場合，最安定構造は 4H構造となり，また各多形においても
常時性を示し，実験結果を再現しなかった．また両ポテンシャルにおいて bcc-Gd
における凝集エネルギーの磁気モーメント依存性を調べたところ，前者のポテン
シャルでは，4f電子が計 14電子のため磁気モーメントが 14付近で最安定となるの
に対し，後者のポテンシャルでは磁気モーメントが 0で最安定となった．したがっ
て 4f電子を遍歴電子として取り扱うポテンシャルを採用すべきとの結論を得た．
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Fig. 2.11: 2H-Mg35Gd1の格子モデル．

Fig. 2.12: 2H-Mg35Gd1における系のエネルギーの格子定数依存性．

23



第 2章 PAW（Projector Augmented Wave）法

GdはMg-RE-Al合金の溶質原子としても知られている．そこで 2H-Mg中にGd
を置換し，構造最適化を行った．またその構造最適化後のモデルを基に c/aを変化
させ，エネルギーの格子定数依存性を調べた．結果，c/aの値によっては，セルフ
コンシステントループそのものが収束せず，エネルギーの値を得ることが出来な
かった．また収束したエネルギーを基にしたエネルギー曲面においては，構造最
適化後のモデルが最安定構造とならず，c軸の増加に伴い系のエネルギーは単調減
少するという奇妙な結果を得た．これはGdを添加した系の PAW法による構造最
適化が正確性に欠けることを示している．したがって，内殻電子の影響が計算結
果に如実に影響を及ぼすGdを含んだ系を計算対象として取り扱う際，内殻電子の
波動関数を擬ポテンシャルで近似する PAW法では正確な計算がなされない可能性
が示唆された．その一方で，内殻電子による物性への影響が顕著でない第 2から
第 4周期に位置するMgや Si，ZnやYなどに対する PAW法による計算は信頼し
うる結果となる．

2.4 PAW法におけるカットオフエネルギーの設定
Mgや Siなどの PAW法による第一原理計算では信頼しうる結果を得られると先
述したが，その精度を司る重要なパラメーターの一つにカットオフエネルギーが
存在する．PAWポテンシャルは原理的に，与えられたカットオフエネルギーに依
存してその構造が決められている．VASPが提供する PAWのデフォルトから大き
く離れたカットオフエネルギーで計算するとその信頼性が損なわれる．したがっ
て，研究者には，カットオフエネルギーを大きくする必要がある場合，PAWポテ
ンシャルを再構築することが要求される．

Mg単体のトータルエネルギーのカットオフエネルギー依存性をプロットする
と Fig. 2.13のようになる．これからは 300eV程度の以上においてトータルエネル
ギーが安定していることがわかる．しかし，収束した時と 200eV程度でのトータ
ルエネルギー差は 0.003eV程度であり，本章で議論しようとしている 0.01eVオー
ダの時効時の熱エネルギーに比して無視は出来ないものの結果を左右する程では
ない．したがって，本章でも，VASPが提供しているデフォルト値をカットオフエ
ネルギーとしてすべての計算を進める．
計算対象が SiCの場合，VASPが提供しているデフォルトで設定すべきカットオ
フエネルギーは 400eVである．しかし Fig. 2.14に示した 3C，4H，6H-SiCでは，
一見するとトータルエネルギーの収束が始まる Ecutoff=1000eVで計算を行わなけれ
ばならないよう見受けられる．しかし Fig. 2.15に示したとおり 3章で示す振動項
を取り入れた有限温度自由エネルギーについて，4H構造を規準に 3C構造の温度
依存性をとると，カットオフエネルギーは 400eVの結果は 1000eVの結果と一致
している．むしろ，必要以上にカットオフエネルギーを高く設定し，600eVまで
上げてしまうと，その計算結果は他の温度依存性とまったく違った挙動を示す．し
たがって，VASPを用いた第一原理計算では，VASPにてデフォルトで設定されて
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Fig. 2.13: hcp-Mg純結晶におけるトータルエネルギーのカットオフエネルギー依
存性．

Fig. 2.14: 3C，4H，6H-SiCにおけるトータルエネルギーのカットオフエネルギー
依存性．

いるカットオフエネルギーを用いるとある程度信頼できる計算精度が得られ，必
要以上に高いカットオフエネルギーを設定すべきではないことが示唆される．
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Fig. 2.15: 3C，4H-SiCにおける有限温度における自由エネルギーのカットオフエネ
ルギー依存性．Ecutoff=400, 600, 1000eVで求めた 4H-SiCの自由エネルギーを各々
基準に，各カットオフエネルギー下における 3C-SiCの自由エネルギーを示して
いる．
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第3章 SiC結晶多形の振動自由エネル
ギーの第一原理計算

3.1 緒言
シリコンカーバイド (SiC)はそのバンドギャップの広さによる絶縁破壊耐性に優
れた次世代半導体材料として注目されている．SiC以外の多くの実用半導体材料
ウェーハーは液相からの成長によって製造されているが，SiCではこのような低コ
ストでの製造法が未だ確立していない．これは，SiC相を液相と同じ組成から直接
に凝固で得られないからである．ここでは，金子らによって開発されたMSEを紹
介し，その動作原理に対する西谷の提案を詳述する．その装置構成は，よく知ら
れた “溶媒移動 (Traveling Solvent)法”と似ているが，温度勾配が存在しない．溶
媒移動の駆動力は SiCの多形である 3C，4H，6H-SiCの化学ポテンシャルの差で
あるとしている. しかし，現在までに報告されている実験結果はこのような提案を
支持するには不十分である．そこで本章においては，3C，4H，6H-SiCの有限温度
の振動自由エネルギーを第一原理計算で求めた結果を報告する．

3.1.1 SiC単結晶の成長手法
シリコンカーバイド (SiC)は，現在主として半導体材料に利用されている Siに
比べて約 3倍のバンドギャップに加え，10倍の絶縁破壊電界強度と 3倍の熱伝導
率を持つ．この優れた物性的特徴からインバータやコンバータへの利用が見込め
る次世代パワー半導体材料として注目されている 1)．しかしこの SiC単結晶は未
だ一般的な実用化に至っていない．この原因として高品質な単結晶育成が困難な
ことから製造コストを安価に抑えられないことが挙げられる．これは，SiCが非コ
ングルエント反応であり SiC相を液相と同じ組成から直接に凝固で得られないか
らである 2)．

SiC単結晶成長法の歴史は，1896年にAchesonによって初めて開発されたAcheson
法に始まる 3)．これは黒鉛るつぼに設置した珪石とコークスを電気炉内で 1900℃
以上に加熱する昇華法である．この時点では原料中の不純物により高純度化が難
しく，また種々の欠陥が生じた結晶化しやすいという問題があった．そして現在，
1978年に Tairovと Tsvetkovによって開発された昇華再結晶法であるレーリー法 4)

が，SiC単結晶成長法としてこれまで広く使われている．この手法では黒鉛坩堝内
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に原料となる SiC粉末と種結晶を各々，下部と上部に配置する．Fig. 3.1(a)の左側
にレーリー法の構成，右側に黒鉛坩堝内の温度分布の模式図を示した．SiC粉末を
約 2400℃で加熱し，昇華させ，種結晶側と温度勾配をつける．すると Siと Cの
蒸気がAr不活性ガスを通して輸送され，低温側である種結晶に吸着し，再結晶す
る．この手法の欠点として，結晶成長中にマイクロパイプ，ステップバンチング，
転位や積層欠陥などの欠陥ができることが挙げられる．これらの欠陥を減らすた
めには，制御パラメータである温度とArガスの供給量と圧力を，長時間絶えず厳
密に制御しなければならない．したがってこの手法で成長させた SiC単結晶は製
造コストを下げることができない．
近年，関学大金子らによって新奇な SiC単結晶成長法である準安定溶媒エピタ
キシー（MSE : Metastable Solvent Epitaxy）法が開発された 5)．その構造図を Fig.
3.2に示した 6)．MSEは，TaC坩堝内に，原料板となる 2枚の 3C-SiC多結晶基板
と，その間に溶媒となる 30-100µmの薄い液体 Siをはさむサンドイッチ構造をと
る．Fig. 3.1(b)に試料周辺の構成図，及び温度分布の模式図を示した．その温度分
布図に示したとおり，坩堝内の原料板-種結晶基板間に温度勾配はなく，一定温度
に保たれている．

Fig. 3.2のように 2枚の 3C-SiC多結晶基板の間に 4H-SiC単結晶基板を設置し，

Fig. 3.1: (a)従来の昇華再結晶法によるSiC単結晶育成法の模式図，(b)新奇なMSE
による SiC単結晶育成法の模式図 6)．
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Fig. 3.2: 準安定溶媒エピタキシーの試料周辺の構成図 6)．

1800℃一定で 10分間結晶成長させると，3C-SiC多結晶基板が液体 Siに溶け出し，
溶けた Siはそのまま溶媒となり，また一方のCは液体 Si中を拡散した後，4H-SiC
単結晶基板へ輸送され，結晶化する．4H-SiC単結晶基板上に新しくエピタキシャ
ル成長した 4H-SiC単結晶層における走査型電子顕微鏡像による横断面図を Fig.
3.3に示した．これから分かる通り，4H-SiC単結晶基板上に，新たに 25µmほどの
4H-SiC単結晶層が成長しているのがわかる．結晶成長中において，溶媒 Si中の
C濃度は一様に 0%であり，3C-SiC基板から溶け出したCは，即座に 4H-SiC単結
晶基板に吸着，結晶化する．また 4H-SiC基板を設置せず，1800℃で加熱しても，
Fig. 3.4のように 3C-SiC多結晶基板上に欠陥のない六角形の 4H-SiC単結晶が成長
する．そして，1800 ◦C以上の高温環境下で実験を行った場合，4H-SiCではなく
6H-SiCが成長するとも報告されている．

3.1.2 MSEによる結晶成長の駆動力
一定温度環境下における 3C-SiC多結晶の溶解と 4H-SiC単結晶の成長といった
事実から，窒素を筆頭とした不純物の混入などの外的要素を一切無視すると，MSE
の駆動力は 4H-SiC側と 3C-SiC側の液体 Si中におけるCの固溶限の違いであると
する仮説が提案されている 6)．この仮説に基づいた Si-C二元系状態図を Fig. 3.5(a)
に示した．横軸がCの組成，縦軸が温度を示している．また実線，破線は各々4H，
3C-SiCを示している．実験温度 1800℃において，3C-SiCと液体 Si，4H-SiCと液
体 Si間でCの溶解度限に差が生じることによって，瞬間的に液体 Si中におけるC
濃度に勾配が生じ，3C-SiC多結晶の溶解と 4H-SiC単結晶の成長を促すと考えら
れる．またこの両多形におけるCの溶解度限の差は 3C-SiCと 4H-SiCの自由エネ
ルギー差に起因すると考えられる．
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Fig. 3.3: MSEによって 4H-SiC単結晶層が基板上にエピタキシャル成長した走査型
電子顕微鏡像 5)．

Fig. 3.4: MSEで 3C-SiC多結晶基板上に成長した 4H-SiC単結晶の走査型電子顕微
鏡像．
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Fig. 3.5: (a) MSEから仮説される Si-C二元系状態図の模式図，(b) (a)における自
由エネルギーの C濃度依存性，(c) (a)，(b)に対応する Cの濃度プロファイル 6)．
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Fig. 3.5(b)に各相における自由エネルギーの C濃度依存性を示した．3C-SiCの
液体 Siに対する溶解度限は，液体 Si中のCのケミカルポテンシャルと，3C-SiC中
のCのケミカルポテンシャルが等しく，また両環境相における Siのケミカルポテ
ンシャル同士も等しい状態によって示される．両相中の各々の原子のケミカルポテ
ンシャルが等しいことから，各々の自由エネルギー曲線で共通接線を引き，液体
Siと共通接線の接点が溶解度限に対応する．同様の原理により，4H-SiCと液体 Si
の各々の自由エネルギー曲線を引くと，Cの組成が低いところで溶解度限を示すた
め，4H-SiCの自由エネルギー曲線は 3C-SiCの自由エネルギー曲線よりも，エネ
ルギー的に低くなる．この 3C-SiCと 4H-SiCの自由エネルギーの上下関係が，両
相の液体 Siに対する溶解度源の差異を生み，その溶解度限の差がMSEにおける
3C-SiC側と 4H-SiC側の液体 Si中における Cの濃度勾配を生む．

Cの濃度プロファイルを Fig. 3.5(c)に示した．横軸が同じく Cの組成，縦軸が
MSEの位置に対応する．溶解度が高い 3C-SiC側で溶け出すため，供給側の C濃
度が高くなる．そして液体 Si中でC濃度が一様になろうとし，4H-SiC側で随時固
着，結晶化する．このCの濃度勾配がMSEの駆動力であると考えられ，またその
濃度勾配は 3C-SiCと 4H-SiCの自由エネルギー差に起因すると考えられる．

3.1.3 Si-C二元系状態図と結晶多形の発生量
先述したとおりMSEの駆動力が SiC結晶多形間における自由エネルギー差と仮
定すると，各多形における相安定性は低温域で 3C-SiC，中間温度域で 4H-SiC，高
温域では 6H-SiCが最安定相であると予測できる．したがって，この予測とFig. 3.5
に示した状態図を複合的に考えると，Fig. 3.6のような SiC結晶多形の発生量の温
度依存性が予測される 7, 8)．

Fig. 3.6は猪俣らの加熱実験結果を受け，Izhevskyiらによってまとめられた．猪
俣らの実験は，アルゴンガスを封入した黒鉛坩堝下部に高純度 Si粉末と高純度黒
鉛粉末を設置し，加熱することで，坩堝上部に SiC単結晶を生成する気相成長法
である．そしてこの加熱温度，育成時間を変化させ，SiC結晶多形の発生量を観察

Fig. 3.6: 猪俣らの加熱実験結果を受け，Izhevskyiらによってまとめられた SiC結
晶多形における発生量の温度依存性 7, 8)．
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した．低温域において，3C-SiC，また 1800℃付近においては 4H-SiC，またそれ
以上の高温域においては 6H-SiC，または他の長周期構造が発生すると考えられ，
低温域では 3C-SiC，中間温度域では 4H-SiC，高温域においては 6H-SiCがエネル
ギー的に各々最安定であると推察される．
しかし Fig. 3.6以外に報告されている実験的に求められた平衡状態図や，第一原
理計算による相安定は，Fig. 3.6どころか，互いに整合せず，MSEの動作原理の仮
説とも矛盾している．Fig. 3.7に示したKnippenbergらの実験によって報告されて
いる SiC結晶多形の発生量では，低温度域で 2H-SiCが発生し，1800 ◦C付近で 4H
と 6H-SiCが同程度発生する．そしてさらに高温になると 6H-SiCの発生量が最も
多いとされている 9)．
また Fig. 3.8に示したOlesinskiらの状態図では，包晶温度が約 2500 ◦Cとされ
ており，その包晶温度以下の温度域では 3C-SiCが発生すると報告されている 10)．
さらに Fig. 3.9に示した Frommらの状態図では，2000 ◦Cまでは 3C-SiCが観察さ
れている 11)．また 2000 ◦Cから包晶温度の 2830 ◦Cまでは 6H-SiCが観察されてお
り，Olesinskiら状態図との整合性がない．
また状態図以外にも基底状態における第一原理計算計算から SiC結晶多形の相
安定性は議論されてきた．各研究者の基底状態におけるSiC結晶多形の系のエネル
ギーを Fig. 3.10に示した．赤が 3C-SiC，緑が 4H-SiC，青が 6H-SiCの系のエネル
ギーを示している．彼らの計算では共通して 3C-SiCが不安定であり，またCheng
以外の研究者によると 4H-SiCが基底状態においては最安定構造であることを示し
ている 12–19)．これは低温域で 4H-SiCが最安定構造である可能性を示唆しており，
これまでの状態図と矛盾する．そこで本章においては，3C，4H，6H-SiCの有限温
度の振動自由エネルギーを第一原理計算で求めた結果を報告する．

Fig. 3.7: Knippenbergらによって示された SiC結晶多形発生量の温度依存性 9)．
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Fig. 3.8: Olesinskiらによって示された Si-C二元系状態図 10)．

Fig. 3.9: Frommらによって示された Si-C二元系状態図 11)．

Fig. 3.10: 各研究者の第一原理計算による基底状態における SiC結晶多形の相安定
性 12–19)．
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3.2 計算手法
3.2.1 スーパーセルと第一原理計算の設定

SiCは IV族原子同士の結合であるが，SiがCより電気陰性度が大きいことによ
り若干のイオン性を持つ共有結合型の結晶である．結晶学的には同一の組成で c軸
方向に対して多用な積層構造をとることができ，100種類以上の結晶多形が存在
するが，その多くの多形のなかでも緒言で述べた 3C，4H，6H-SiCの結晶格子を
Fig. 3.11に示した．

Fig. 3.12は各結晶構造の単位格子における，(112̄0)面への投影図を示している．
SiCの全ての結晶多形において，Siと Cの比は 1対 1で，1/4の C(1/4の Si)を四
つの頂点に配し，中央に Si(C)配した正四面体を基本最小構造とする．この正四面
体を頂点が重なるように配置すると，a，b，cの 3種類の配置が考えれる．また正
四面体は面内で 180°回転した配置を取ることができ，このときの配置を a*，b*，
c*とする．この 3種類の配置にどの向きの正四面体を重ねていくかによって SiC
の結晶多形が形成される．3C構造では abc...の 3周期，4H構造では abc*b*...の 4
周期，6H構造では abca*c*b*...の 6周期といった積層周期を持つ．ここで 3C構造
は全正四面体の向きが一定のため，閃亜鉛鉱型（Zinc Blend）結晶構造をとるが，
4Hや 6H構造においては一部その正四面体の向きが反転する配置をとり，局所的
にウルツ鉱型（Wurtzite）結晶構造をとる．これらの結晶構造を Jagodzinski表記に
従い各々cubic型，hexagonal型と模して “c”と “h”で表現すると 3C構造は ccc...，
4H構造は chch...，6H構造は hcchcc...となる 20)．したがって各々積層周期比が異
なり，そのHexagonalityは 3C構造で 0%，4H構造で 50%，6H構造で 33%となる．
この積層周期比の差異が各構造のエネルギー差を生む．

Fig. 3.11: SiC結晶多形の格子モデル．(a) 3C, (b) 4H, (c) 6H-SiC．
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Fig. 3.12: SiC結晶多形における積層順序．

3.2.2 擬調和振動子近似
有限温度効果を取り込んだ自由エネルギーは基底状態における系のトータルエ
ネルギーと振動自由エネルギーの総和で表せられ，

F(a, T ) = E(a) + kBT
∫ ∞

0
n(ω)

[
2sinh

(
~ω

2kBT

)]
dω (3.1)

の式で求められる 21)．右辺第一項が基底状態における系のトータルエネルギー，右
辺第二項が振動自由エネルギーを表しており，E(a)は基底状態における系のエネ
ルギー，kBはボルツマン定数，T は温度，ωは Phonon分散曲線 (Phonon dispersion
curve)における振動数，n(ω)はPhonon状態密度 (Phonon-DOS)，~はPlanck定数を
2πで割った値である．したがってこの自由エネルギーの再現性は，熱振動効果を上
手く取り入れることに帰着し，またこの熱振動効果を正確に計算するには Phonon
状態密度を如何に現実に近い形で再現するかにかかっている．
熱振動効果を取り入れるにあたり，Phonon状態密度を求める手法はこれまでにい
くつか開発されている 22)．擬調和振動子近似の元になる調和振動子近似では，固体
原子が平衡位置で調和振動する振動子として釘付けされているとするFig. 3.13のよ
うなアインシュタイン格子である 23)．この純粋な調和振動子近似となるアインシュ
タインモデルにおいて，熱振動は，バネ定数を k，原子量を Mとする ω =

√
k/M

で定まる 1点の振動数で振動する単振動とみなしている．これは Fig. 3.14に実線
のカーブで示した現実の Phonon状態密度を，灰色直線で示した 1点の振動数で近
似することに対応しており，熱膨張や振動の異方性などを無視している．
実際に用いられている擬調和振動子近似は，アインシュタインモデルよりも精度
よく格子振動の挙動を取り入れた手法である．もっとも単純な近似であるMoruzzi
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Fig. 3.13: 結晶格子におけるバネモデルとアインシュタインモデルの模式図 22)．

Fig. 3.14: 現実の格子モデル，アインシュタインモデル，リカージョン法，デバイ
モデル，直接法によって計算されたAlの Phonon状態密度の模式図．

らの取り扱いでは 24)，振動子の分散にデバイモデルを用い 25)，エネルギー-体積曲
線から求まる硬さを目安に Phonon状態密度を近似する．
さらに高精度のモデルとして，Phonon状態密度を基底状態におけるPhonon分散
曲線から求める手法が開発されており，これはPhonon-DOS法と呼ばれている．こ
の手法では，1原子を微小距離だけ移動させた時のエネルギー変化から，原子間の
力の定数を求め，Phonon分散曲線を描く．これは直接法と呼ばれており，Parlinski
らによって開発された 26)．
また Suttonらによって提案されているリカージョン法は 27)，着目している原子
から始めて，徐々に外側の原子の力定数を連分数で取り入れる．最も簡単な近似
では，最近接原子との力定数の対角項のみとなり，Fig. 3.14の破線で示したよう
な単純な形をした Phonon状態密度を仮定することになる 22)．
本研究では，これらの数ある擬調和振動子近似の中でも Phonon状態密度の再現
性の高い直接法と第一原理計算を組み合わせて，SiC結晶多形の相安定性を計算
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した．

3.3 自由エネルギーのフィッティングとその有効数字
上述した直接法によって，自由エネルギーを求めるParlinskiらのPhonon package
は，熱振動効果を取り入れることは出来るものの，一度の実行では熱膨張までを再
現することは出来ず，一定体積における自由エネルギーの温度依存性を求めるこ
とになる 26)．そこでさらに熱膨張を取り入れるには，格子定数を人為的に変化さ
せ，各温度において最安定構造の自由エネルギーを計算しなければならない．し
たがって一つの多形における自由エネルギーの温度依存性を求めるには，幾度も
Phonon packageを実行する必要がある．本節では複数回の Phonon packageの実行
によって，求められたエネルギー表面におけるフィッティングの精度について論
じる．

Fig. 3.15は 1500Kにおける 4H-SiCの自由エネルギーの格子定数依存性を示して
いる．VASPによる構造最適化によって得られた格子定数 a，cを (a)は格子定数を
1.0–1.03倍まで 0.05刻み，(b)は 0.025刻みで，各々得られた自由エネルギーをサ
ンプリングしている．またそのサンプリングにより得られた自由エネルギーをも
とに，(a)は有効数字 10桁で，(b)は 15桁でフィッティングして，自由エネルギー
表面を描画している．また Fig. 3.16は各温度において描いた自由エネルギー表面
の最安定エネルギーをプロットしており，(a)，(b)は各々Fig. 3.15に対応する．な
お，Fig. 3.15(a)，(b)の自由エネルギーの最安定エネルギーが，Fig. 3.16(a)，(b)の
1500Kにおける自由エネルギーである．
一見，Fig. 3.15(a)でもフィッティングの精度は十分なように見受けられるが，

Fig. 3.16(a)を見ると不十分であることがわかる．通常，自由エネルギーは温度の
上昇に連れてスムーズに変化するはずが，Fig. 3.16(a)では自由エネルギーの分布
が meV/SiC pair単位でまばらである．一方，Fig. 3.16(b)では自由エネルギーの
フィッティングによるブレがほとんど見られない．したがって，本章で求める自
由エネルギーの温度依存性は，格子定数変化によるサンプリングを 169点，フィッ
ティング時の有効数字を 15桁に設定し，計算している．

3.4 結果
3.4.1 基底状態におけるSiC結晶多形の相安定性

SiC結晶多形の相安定性を調べるにあたり，まず基底状態におけるエネルギー-
体積曲線 (EV曲線)を計算した．Fig. 3.17に 3C，4H，6H-SiCにおける EV曲線を
示した．縦軸が SiC1ペア分のエネルギー，横軸が体積を示しており，赤が 3C，緑
が 4H，青が 6Hをそれぞれ示している．各多形のエネルギーの極小値が，各々の
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Fig. 3.15: 1500Kにおける 4H-SiCの自由エネルギーの格子定数依存性．サンプリ
ングした格子定数が a，cで各々7点とり，(a)は計 7×7=49点のサンプリングで
フィッティングの際に用いた有効数字は 10桁．(b)計 13×13=169点のサンプリン
グでフィッティングの際に用いた有効数字は 15桁である．

Fig. 3.16: 4H構造を規準にした時の，3Cとのエネルギー差の温度依存性．(a)は
有効数字 10桁，(b)は有効数字 15桁で自由エネルギーのフィッティングを行って
いる．
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Fig. 3.17: (a)基底状態における SiC結晶多形における EV曲線，(b)極小値付近の
拡大図．

基底状態におけるエネルギーとなり，凝集エネルギーを示すが，Fig. 3.17(a)から
分かる通り，このスケールでは多形間のエネルギー差はほとんどなく，相安定性
は微妙であることがわかる．
次に Fig. 3.17(b)に，Fig. 3.17(a)の極小値付近の拡大図を示した．これによると

4H，6H-SiCにおける凝集エネルギーが約-15.065eVとほとんど同じ値を示し，そ
れから 1.5meVほどエネルギーの高い-15.064eVで 3C-SiCの凝集エネルギーが示
された．つまりこれら 3つの全ての結晶多形間のエネルギー差は 2meVの範囲内
に収まっており，有限温度効果を考慮すると相安定性が容易に逆転すると考えら
れる．つまり基底状態においても結晶の硬度に依存する零点振動や熱膨張の影響
を考慮しなければ，相安定性を議論する上で信頼性にかける可能性が示唆された．

3.4.2 SiC結晶多形におけるPhonon分散曲線とPhonon状態密度
基底状態におけるEV曲線から求めた平衡格子定数，及び原子配置を擬調和振動
子近似に適用し，3C，4H，6H-SiC結晶における Phonon分散曲線と Phonon状態
密度を求めた．各々を Fig. 3.18に示した．1行目が 3C，2行目が 4H，3行目が 6H
の結果を示し，1列目がPhonon分散曲線，2列目がPhonon状態密度を示している．
Phonon分散曲線に着目すると，外形が異なるように見えるが，これはユニットセ
ル内の原子数の異なりに起因する．したがって，この Phonon分散曲線を積分した
Pnonon状態密度に着目すると，全て外形が似ていることがわかる．これはユニッ
トセル内の局所的な原子配置が似ているからである．これらの Phonon状態密度を
用いて，SiC結晶多形における有限温度の自由エネルギーを算出した．
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Fig. 3.18: 基底状態における SiC結晶多形の Phonon分散曲線と Phonon状態密度．
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3.4.3 有限温度の SiC結晶多形における自由エネルギー曲面の格子
定数依存性

Phonon-DOS法による擬調和振動子近似でSiC結晶多形における自由エネルギー
を求めた．擬調和振動子近似による自由エネルギー計算は，そのまま適用すれば
熱膨張を考慮することができず，体積一定での自由エネルギーの温度依存性を求
めることになる．そこで各多形において，意図的に格子定数を変化させ，熱膨張
を考慮した自由エネルギーを求めた．まず基底状態における平衡格子定数をベー
スとし，立方体の 3C-SiC結晶格子ならば 0.99–1.03まで 0.0025刻みで格子定数を
変化させ，計 17個のモデルで計算を行った．また六方晶の 4H，6H-SiC結晶格子
ならば 3C-SiC結晶格子とは異なり，a軸，c軸は温度を上げると独立に膨張する．
したがって両格子定数を別々に変化させ，両軸ともに 1.00–1.03まで 0.0025刻みで
格子定数を変化させ，両多形共に各々169個のモデルで計算を行い，熱膨張を取り
入れた．
温度，0 K，500 K，1000 K，1500 K，2000 K，3000 Kにおける 3C-SiC結晶格
子の自由エネルギーの格子定数依存性を Fig. 3.19に示した．横軸が格子定数の倍
率 a/a0を示しており，a0は基底状態における平衡格子定数を示している．縦軸は
自由エネルギーを示している．また図中の丸は各計算点，各曲線はその計算点を
もとにフィッティングを行った自由エネルギー曲線を示しており，赤いダイヤは自
由エネルギー曲線の極小値を示している．この自由エネルギーの極小値が，熱膨
張を考慮した時の各温度での結晶格子における自由エネルギーの値となる．また
0 Kにおいて，自由エネルギーの極小値が a/a0 = 1からずれている原因は，零点
振動を考慮した計算では，基底状態における格子よりも，微小ではあるが膨張し
ていることを示唆している．温度の上昇とともに，極小値を示す格子定数も単調
増加していることから，熱膨張を再現していることがわかる．
次に各温度における 4H，6H-SiC結晶格子の自由エネルギーの格子定数依存性
を Fig. 3.20, 3.21に示した．Fig. 3.19と同様に a/a0と c/c0は a軸と c軸の格子定
数の倍率を示しており，a0と c0は基底状態における平衡格子定数を各々示してい

Fig. 3.19: 各温度における 3C-SiCにおける自由エネルギーの格子定数依存性．
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Fig. 3.20: 各温度における 4H-SiCにおける自由エネルギーの格子定数依存性．
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Fig. 3.21: 各温度における 6H-SiCにおける自由エネルギーの格子定数依存性．
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る．両図共に黒い点は計算点を示しており，その計算点にしたがって，自由エネ
ルギー曲面関数をフィッティングしている．また赤い点は自由エネルギー曲面の極
小値を示している．これらの図でも Fig. 3.19と同様に，温度の上昇とともに，極
小値を示す格子定数も増加していることがわかり，熱膨張を再現している．

3.4.4 有限温度効果を考慮した SiC結晶多形の相安定性
各温度における 3C-SiCの自由エネルギー曲線，および 4H，6H-SiCにおける自
由エネルギー曲面の各々の極小値から，平衡格子定数を求め，熱膨張率（Fig. 3.22）
を求めた．Fig. 3.22(a)は 3C-SiCにおける線膨張率を示しており，実線が Z. Liら
の実験値，ダイヤのデータ点が我々の計算値を示している．Fig. 3.22(b)，(c)は赤
が a軸，青が c軸を示し，(a)と同様に実線が Z. Liらの実験値，ダイヤと丸のデー
タ点が我々の計算値を示している．これらを見ると計算結果が実験値をよく再現
していることがわかる．
次に各多形における自由エネルギーの温度依存性を Fig. 3.23(a)に示した．これ
から分かる通り，多形間のエネルギーにほとんど差異は見られない．そこで 4H-SiC
の自由エネルギーを基準値に 3C，6H-SiCの自由エネルギーをプロットしたのが
Fig. 3.23(b)である．これによると全温度域で 6H-SiCが最安定となり，実験結果
を再現することができなかった．温度の増加に伴う相安定性の変化傾向としては，
高温になるにつれて，6H-SiCが他の多形よりも安定化していく．これは，高温に
なるにつれて 6H-SiCの発生量が増加するという実験結果と整合する．

3.5 議論
MSEの駆動力は SiCの結晶多形の相安定性に基づくと西谷らは仮定しており，
その実験温度である 1800℃において 4H-SiCが最安定，3C-SiC準安定相であると
考えられている 6)．そこでまず，基底状態における SiC結晶多形の相安定性を第一
原理計算で計算した結果，4H-SiCと 6H-SiCが全く同じエネルギーを示し，3C-SiC
に比べて安定となった．しかし，これらの 3つの多形間のエネルギー差は 2meVの
範囲内となった．これは，絶対零度においても格子振動である零点振動から生じ
る零点エネルギーを考慮すると，容易に相安定性の上下関係が逆転する可能性が
あるほどの微小なエネルギー差である．したがって，基底状態の相安定性を検証
するにしても，熱振動効果を取り入れる手法である擬調和振動子近似が不可欠で
あると考えられる．
次に，擬調和振動子近似によって有限温度効果を考慮し，振動自由エネルギー
を第一原理計算で求めた．その結果，0Kから 3000Kの全温度域で 6Hが最安定構
造となった．また温度の上昇と共に 6H-SiCが他の多形に比べてより安定化する．
MSEにおいても 1800℃以上の高温域においては，6H-SiCが成長するという報告
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Fig. 3.22: 3C，4H，6H-SiCにおける熱膨張率 28–30)．

Fig. 3.23: (a)3C，4H，6H-SiCにおける自由エネルギーの温度依存性，(b)4H-SiC
の自由エネルギーを基準値とした 3C，6H-SiCにおける自由エネルギー．
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もあり，この点においては計算結果と整合する．しかし，こちらの多形間のエネ
ルギー差も 5meVの範囲内と微小である．この微小なエネルギー差を比較する議
論は，内殻電子のエネルギーを簡易的に見積もる PAW法の計算精度の限界を超え
ている可能性がある．また擬調和振動子近似では Phonon-DOSの積分値に温度 T
を乗算しているため，Phonon-DOSの見積もり時に生じた計算誤差は，温度の上昇
と共に増大する．つまり，特に高温域における計算誤差は，低音域のそれよりも
大きいと考えられ，高温域における計算の信頼性はより低下する．
したがって，より厳密に多形間の相安定性を検証するには，PAW法に替わりフ
ルポテンシャル法の採用，より厳密な Phonon-DOSの算出に向けた k点サンプリ
ングの微細化など，より高い計算精度の第一原理計算が必要であると考えられる．
また擬調和振動子近似は非調和項を取り入れていないため，その非調和項，なら
びに窒素などの不純物原子の混入など，本計算で無視した要因も考慮しなければ
ならない可能性が示唆された．

3.6 結言
本章では熱膨張を考慮した SiC結晶多形における第一原理計算によって各多形
の自由エネルギーを求め，有限温度における SiC結晶多形の相安定性を検証した．
有限温度効果を考慮するにあたり，Phonon-DOS法を用いた．
結果，全温度域で 6H-SiCが最安定構造となり，さらに高温になるにつれて 6H-

SiCが他の多形に比べて安定化した．MSEにおいても 1800℃以上の高温域におい
ては 6H-SiCが成長するという報告もされており，これは計算結果と整合する．し
かし中間温度域で 4H-SiCが最安定構造であるというMSEの原理から考えられる
仮説を再現するに至らなかった．しかし本研究で求められた各多形間の自由エネ
ルギー差は最大でも 5 meV/SiC pairと非常に微小であり，擬調和振動子近似では
再現性が不十分である可能性が出てきた．この多形間の自由エネルギー差が微小
である原因は，各多形においても局所的な構造は酷似しており，Phonon分散曲線，
及び Phonon状態密度にほとんど差が見られないことに起因する．したがって非調
和項も計算に取り入れる必要性があることが示唆された．また本計算では窒素を
代表とした不純物の混入などを一切無視している．したがって不純物が多形の相
安定性に影響を及ぼしている可能性も考えられる 6)．
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第4章 Siドーパントの第一原理計算

4.1 緒言
Si結晶は，優れた生産性と変換効率により，発電コストを抑制できる点から，太
陽電池などの主材料となっている．現在最もポピュラーな単結晶育成法の一つで
あり，広く用いられているCzochralski法によって生成された Si基板でも，積層欠
陥や転位などの拡張転位が導入されている．これらの欠陥は点欠陥周辺に存在す
ると，その欠陥付近で原子の高速拡散パスの役目を果たす，原子構造の再構成を
促すなど，結晶の機械的・電気的性質に影響を及ぼす．そしてそれら転位の運動
は結晶中の不純物と強く相互作用することが知られており，この相互作用を理解
することは Si電子材料の発展に不可欠である 1)．
東北大・大野らは Si結晶中における積層欠陥とドーパントの相互作用を実験的
に見積もった．しかしこれまでに報告されている他の研究者による第一原理計算
によって見積もられたドーパントと粒界，ドーパントと積層欠陥の相互作用では，
一部大野らの実験と整合しない．そこで我々は第一原理計算によって積層欠陥と
ドーパントとの相互作用をドーパントの溶解エネルギーを計算することによって
調べた．そしてドーパントの積層欠陥部への偏析挙動を，電子構造変化と積層欠
陥部での歪みの効果から調べた．
本章では，まず大野らの実験と共に他の研究者の第一原理計算による見解を紹
介し，実験結果と第一原理計算結果に相違があることを示す．またこれまでの定
説であったドーパントの積層欠陥部への濃化メカニズムに加え，新たに得られた
計算結果，及び知見を詳述する．

4.1.1 大野らの実験による積層欠陥とドーパントの相互作用の見積
もり

近年，東北大の大野らは，太陽電池要 Si多結晶で結晶粒界の大部分を占める積
層欠陥を対象として，種々のドーパント原子を添加した Si結晶中に意図的に導入
して構造・組成を定量評価することで，ドーパント原子と欠陥の相互作用を調べ
た 2, 3)．具体的には，Pを濃度 3 × 1018cm−3(約 0.5%)でドープした Si単結晶とドー
プしていない Si純結晶を CZ(Czochralski)法で育成し，転位付近の挙動を調べた．
[123̄]方向に圧力をかけると (111)の転位が観測された．アルゴンガス雰囲気中に
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おいて，1173 Kで 30分間圧力をかけた結果，108-109 cm−2の密度で転位が観測さ
れた．そして圧力をかけずに，ゆっくり冷却した後の試料を観察した．またアル
ゴンガス雰囲気中において冷却前に圧力をかけずに 1173 Kで 10時間アニーリン
グ処理を行った試料も Transmission Electron Microscopy(TEM)で観察した．
結果，変形したSi純結晶試料中の転位のほとんどは，積層欠陥で構成されたバー
ガスベクトルb=a/2〈110〉の部分転位であった．一方，Pを添加した試料では，1173
Kでのアニーリングによってバーガースベクトル b=a/2〈110〉より拡張幅の広い転
位が観測された．この分離した転位と収縮した転位の TEM画像を Fig. 4.1に示し
た．Fig. 4.1(b)と Fig. 4.1(c)に示されている 2本の部分転位と，Fig. 4.1(d)に示さ
れた積層欠陥が別れて観測されているのがわかる．SiO2クラスタやSiP析出物，ま
た他の拡張転位は見られなかった．またその部分転位の拡張幅は，10時間に及ぶ
アニーリング処理の時間に応じて長くなった．一方，Fig. 4.1(f)に示したように，
Si純結晶中における転位はアニーリング時間に応じて拡張しなかった．
またCZ法で生成した Siバルクに，n型ドーパントである P，As，Sb，p型ドー
パントであるB，Gaを含むSi単結晶をチョクラルスキー法 (CZ法)で育成し，1173
Kで 100時間のアニーリングの後，ドーパント原子と積層欠陥の相互作用を詳し
く調べた．すると添加したドーパントによっては，ドーパントと積層欠陥の相互
作用により，積層欠陥エネルギーが変化することが明らかとなった．
まず大野らは，転位のない Si単結晶に Pを 3 × 1018cm−3と 3 × 1019cm−3，Asを

3 × 1018cm−3，Sbを 3 × 1018cm−3，Bを 3 × 1018cm−3の濃度で各々添加した試料と
ドーパントを添加していない Si結晶の各々の試料でアニーリング処理を施し，そ
の積層欠陥エネルギーのアニーリング処理時間依存性を調べた．各試料における
積層欠陥エネルギーのヒストグラムを Fig. 4.2に示した．(a)は Pを 3 × 1018cm−3，
(b)は Pを 3 × 1019cm−3，(c)は Asを 3 × 1018cm−3，(d)は Sbを 3 × 1018cm−3，(e)

Fig. 4.1: PをドープしたSiに3時間のアニーリング処理を行ったTEM画像．(a)[220]
面，(b) [202]面，(c) [022]面，(c)[022]面，(d)[111]，(e)(a)における転位の構造，
(f)10時間のアニーリング処理後の Si純結晶の TEM画像 2)．
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Fig. 4.2: Si結晶中における積層欠陥エネルギー γ のヒストグラム．(a)Pを 3 ×
1018cm−3 添加，(b)Pを 3 × 1019cm−3 添加，(c)Asを 3 × 1018cm−3 添加，(d)Sbを
3× 1018cm−3添加，(e)Bを 3× 1018cm−3添加，(f)ドーパント原子を添加しない．tan

はアニーリング時間を示している 3)．

はBを 3 × 1018cm−3で添加した試料における結果を示しており，(f)はドーパント
原子を添加していない Si純結晶の結果を示している．また図中の tanはアニーリン
グ時間を示している．これによると，P，As，Sbは低下の度合いが違えども，ア
ニーリング処理時間が伸びるに連れて，積層欠陥エネルギーが低下していること
がわかる．一方，B添加試料および Si純結晶の試料においては，積層欠陥エネル
ギーはアニーリング処理時間に依存していないことがわかる．
アニーリング処理を行う前の積層欠陥エネルギーは，試料中の積層欠陥の拡張
幅から約 50-70 mJ/m2と見積もられた．Fig. 4.3に示したように，n型ドーパント添
加試料において，その積層欠陥エネルギーは転位線の単位長さに集積しうるドー
パント原子数 Nの関数として単調減少した．n型ドーパントの一つである Pの添
加試料においては，アニーリング処理時間の増加に伴い積層欠陥の拡張幅も増加
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Fig. 4.3: 大野らによる積層欠陥エネルギーのドーパント依存性．縦軸は積層欠陥
エネルギー，横軸はドーパント濃度 Nを示し，Nが大きくなればドーパント濃度
が上がる 3)．

する傾向を見せ，積層欠陥エネルギーも 40-60 mJ/m2に減少した．積層欠陥エネル
ギーの低下率に違いは見られるが，他の n型ドーパントであるAs，Sbにおいても
同様の傾向が見られた．これは，P，As，Sbは Si結晶中の積層欠陥部に偏析する
ことを示している．一方，p型ドーパントであるBの添加試料においては，アニー
リング後も積層欠陥エネルギーは減少せず，積層欠陥部に偏析しなかった．これ
は，Table. 4.1に示したように，異なる原子半径の P，As，Sbといったドーパント
でも同様に積層欠陥部に偏析することから，ひずみの効果とは考えにくい．この
ドーパントの欠陥部への偏析メカニズムについてこれまで第一原理計算によって
議論されてきた．

4.1.2 ドーパントと積層欠陥における相互作用の第一原理計算
Ariasと JoannopoulosらはこれまでにGe半導体中における粒界部のドーパント
の偏析挙動を第一原理計算によって調べている 5, 6)．彼らは粒界部と完全結晶部に
n型ドーパントのAs，イオン化したAs+，p型ドーパントのGaを各々完全結晶部
の置換位置，完全結晶部の侵入位置，粒界部に添加し，それらの偏析エネルギー
を求めた．またそれらの添加位置は Fig. 4.4と記されている．
彼らはこれらのサイトに各不純物を添加し，系のエネルギーの変化傾向，なら

Table. 4.1: Siとドーパント原子の原子半径 4)．

p-type n-type
atom Si B Al Ga In N P As Sb

atomic ladii [Å] 1.17 0.88 1.26 1.26 1.44 0.77 1.17 1.22 1.36
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Fig. 4.4: Ariasと Joannopoulosらの第一原理計算による不純物の添加位置．bk，i，
gbは各々完全結晶部の置換位置，完全結晶部の侵入位置，ならびに粒界部とされ
ている 5)．

びに構造緩和の効果を調べた（Fig. 4.5）．Fig. 4.5に示されている矢印の後端，前
端は構造最適化前後のエネルギーを示しており，歪みによるエネルギーの利得で
ある．構造最適化後のエネルギーに関して，Asを完全結晶部に添加したモデルよ
りも粒界部に添加したモデルの方が約 100meV安定である．またイオン化させた
As+の添加時はそのエネルギー的利得が約半分の 50meVとなる．また次に Gaの
添加時にはエネルギー差がほとんどない．したがって彼らはAsの粒界部の偏析を
第一原理計算によって再現している．またこの理由として，Asは粒界部に添加す
ることで，伝導帯付近のドナーレベルが低下し，この電子挙動が系の安定化と不
純物の偏析を引き起こすと説明している．
一方，Gaは粒界部に置換し，空準位であるアクセプターレベルが上下しようと
も，系のエネルギー的利得にはならないため，偏析エネルギーは小さくなるとさ
れている 7)．また構造最適化による歪みの効果に関して，どのドーパントの添加時

Fig. 4.5: Ariasと Joannopoulosらによって求められた不純物添加 Si結晶の構造緩和
によるエネルギー変化の模式図．不純物の添加位置 (bk)，(i)，(gb)は Fig. 4.4に準
ずる 5, 6)．
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も総じて得られたエネルギーの低下は約 50meVと微小である．したがってドーパ
ントのGe粒界部への偏析挙動に対して，歪みによるエネルギーの低下はあまり重
要ではないとしている 5, 6, 8)．
一方，Justoらはノルム保存型擬ポテンシャル法による第一原理計算によって，Si
中の積層欠陥における不純物の挙動を調べた 9)．彼らは n型ドーパントである P，
As，p型ドーパントであるAlをそれぞれを積層欠陥部に置換したモデルと，完全
結晶部に置換したモデルで不純物の偏析エネルギーと不純物準位を求めた．積層
欠陥を含む Siのモデルとドーパントの置換位置を示したモデルは Fig. 4.6のよう
に示されている．
彼らの不純物準位の模式図を Fig. 4.7に示した．PCは完全結晶部，SFは積層欠
陥部を示している．かれらの不純物準位モデルによると，n型ドーパントである P，
Asは積層欠陥部に置換することで，ドナーレベルが低下し，系がより安定化する，
つまり積層欠陥部に偏析するとされている．一方，p型ドーパントであるAlは積
層欠陥部に置換しても，アクセプターレベルが上昇するだけで，系の安定化は見
込めないとしている．
これらの第一原理計算による研究では，Si半導体結晶中において n型ドーパン

Fig. 4.6: Justoらによる Si結晶中の P，As，Alの置換位置．(PC)，(SF)は各々完全
結晶部と積層欠陥部を示している 9)．

Fig. 4.7: Fig. 4.6に示した Si結晶中の完全結晶部と積層欠陥部に置換した P，As，
Alのエネルギー準位モデル 9)．
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Fig. 4.8: 大野らの実験による積層欠陥エネルギーのGa濃度依存性 10)．

トは積層欠陥部に偏析し，p型ドーパントは積層欠陥部に偏析しないとされてお
り，Fig. 4.3に示した大野らの実験結果と整合する．しかし，直近の大野らの実験
では p型ドーパントである Gaも積層欠陥部に偏析するという結果が報告された．
積層欠陥エネルギーのGa濃度依存性を Fig. 4.8に示した 10)．これによると Si結晶
中においてGa濃度を上げると，n型ドーパントである P，As，Sbに比べて小さい
ながらも，積層欠陥エネルギーが低下している．これは Si結晶中において Gaも
積層欠陥部に偏析することを示唆しており，これまでの理論的アプローチと整合
しない．本研究では，これらドーパントの偏析挙動メカニズムを第一原理計算に
よって明らかにすることを目的とした．

4.2 計算手法
4.2.1 ドーパントの溶解エネルギーの算出法

Si結晶中におけるドーパントの偏析挙動を明らかにするために，Si結晶中にお
ける完全結晶部と積層欠陥部に置換した各ドーパント（p型：B，Al，Ga，In，n
型：N，P，As，Sb）の溶解エネルギーを求めた．溶解エネルギーは，積層欠陥を含
んだ Siスーパーセルにドーパントを置換したモデルと，ダイヤモンド Siスーパー
セルにドーパントを置換したモデルのそれぞれのエネルギーから求めた．
ダイヤモンド Siスーパーセルにドーパントを置換したモデルを Fig. 4.9に示し
た．これはダイヤモンド Si8ユニットセルを 2×2×2に拡張したモデルであり，そ
の内の Si1原子をドーパントに置換したモデルである．また各ドーパントを置換し
た際のダイヤモンド Siスーパーセルのトータルエネルギーを Fig. 4.10に示した．
このエネルギー値を各々のエネルギーの値を，ドーパントの溶解エネルギーを求
める際に用いた．
次に積層欠陥を含んだ Si結晶の格子モデルを Fig. 4.11に示した．周期的境界条
件を考慮した際に積層欠陥同士の相互作用が働かないよう，[111]方向に 16層と
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Fig. 4.9: 2×2×2に拡張し，ドーパントを 1原子置換したダイヤモンド Siスーパー
セル Si63X1の格子モデル．

Fig. 4.10: ドーパントを 1原子置換したダイヤモンド Siスーパーセル Si63X1のトー
タルエネルギー．

り，10層と 11層の間に積層欠陥を導入した．また実際の計算には，Fig. 4.12に
示した上面図のように Fig. 4.11を 2×2，3×3に拡張したモデルを用いた．各層に
ドーパントを 1原子置換したモデルで各ドーパントの溶解エネルギーを比較した．
また 2×2のモデルにおける溶解エネルギーは，

Esolution =
(
ESF

Si63X1
− Ecubic

Si63X1

)
−

(
ESF

Si64
− Ecubic

Si64

)
(4.1)

の計算式で求めた．ESF
Si63X1

はドーパント ‘X’を置換した積層欠陥を持つSiスーパー
セルのトータルエネルギー，ESF

Si64
は，積層欠陥を持つ Siスーパーセルのトータル

エネルギー，Ecubic
Si63X1

はドーパント ‘X’を置換したダイヤモンド Siスーパーセルの
トータルエネルギー，Ecubic

Si64
はピュアな Siスーパーセルのトータルエネルギーを

各々示している．Si63X1のモデルを Fig. 4.9に示した．eq. 4.1の右辺第一項である(
ESF

Si63X1
− Ecubic

Si63X1

)
はドーパントの溶解エネルギーに積層欠陥エネルギーを余分に含

んだものを示しており，右辺第二項である −
(
ESF

Si64
− Ecubic

Si64

)
によって積層欠陥エネ

ルギーをキャンセルしている．そうして積層欠陥を持つシリコン結晶中に置換し
たドーパントの溶解エネルギー Esolution を求めた．これと同様に 3×3モデルでは

Esolution =

(
ESF

Si143X1
− Ecubic

Si63X1
− 80

64
Ecubic

Si64

)
−

(
ESF

Si144
− Ecubic

Si64
− 80

64
Ecubic

Si64

)
(4.2)
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Fig. 4.11: 積層欠陥を含んだ Si結晶モデル．

Fig. 4.12: Fig. 4.11に示した Siユニットセルモデルを (a) 2×2と (b) 3×3に拡張し
たスーパーセルの上面図．

によって溶解エネルギーを求めた．積層欠陥を持つ Si144に相当するダイヤモンド
Si結晶モデルを作成するのは不可能なため，Ecubic

Si64
のエネルギーを乗算した 80

64 Ecubic
Si64

を用いることで，Siの原子数の帳尻を合わせた．またドーパントの偏析挙動を調べ
るためによく用いられる偏析エネルギーは完全結晶部に置換したドーパントの溶
解エネルギーと，積層欠陥部に置換したドーパントのエネルギーとの差分となる．

2×2，3×3モデルにおけるドーパントを置換した層の不純物濃度は各々25%，11%
である．また k-meshは 7×7×2，5×5×2を各々のモデルに用いた．また原子座標，
および格子の体積変化は六方対称性を維持した上で，緩和した．
これらの溶解エネルギーを求める際に使用した Si143X1 のモデルにおいて，各
ドーパント原子を 5-10層に各々置換した際の Γ点におけるエネルギー準位図を描
画し，ドーパントの置換位置に対する不純物準位の変化を調べた．
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Fig. 4.13: 完全結晶部と積層欠陥部を境に伸縮させ，格子ひずみを調べるために用
いた積層欠陥を含む Si結晶のモデル．

4.2.2 Si純結晶の局所ひずみ
Siとは異なる原子半径のドーパントを置換時に生じる格子ひずみの効果を調べ
た．Fig. 4.13に格子ひずみを調べるために用いた計算モデルを示した．Fig. 4.11と
同様の Si結晶モデルであり，完全結晶部である 2-3層間と積層欠陥部である 10-11
層間を境として 2ブロックに分け，両ブロックの間の距離を-0.3Åから+0.3Åまで
0.05Å刻みで伸縮させ，系のエネルギー変化を調べた．また k-meshは 15×15×2に
設定し，構造緩和は行っていない．

4.3 結果
4.3.1 Si結晶中におけるドーパントの溶解エネルギー

Fig. 4.14に p型（B，Al，Ga，In），n型（N，P，As，Sb）ドーパントの溶解
エネルギーを示した．上段が p型，下段が n型ドーパントのエネルギーを示して
おり，また各図中の実線と破線はそれぞれ 2×2モデルと 3×3モデルを示している．
横軸は Fig. 4.11に示した積層欠陥を持つ Siスーパーセルの置換層を示している．
また積層欠陥は 10-11層間に存在する．

Al，Ga，Inを積層欠陥部に置換した時，溶解エネルギーはそれぞれ約0.10，0.09，
0.13 eV完全結晶部に置換した時よりも下がる．したがってこれら 3つの p型ドー
パント原子は積層部に偏析することを示している．一方，Bを積層欠陥部に置換し
た場合，溶解エネルギーは他の p型ドーパントとは異なったエネルギーの傾向を
示す．Bを積層欠陥部の外側に位置する 8，13層に置換したモデルが安定となり，
完全結晶部に比べて 0.03 eV低下する．2×2モデルと 3×3モデルで，系のサイズが
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Fig. 4.14: 積層欠陥を持つ Siスーパーセル中におけるドーパント（p型：B，Al，
Ga，In，n型：N，P，As，Sb）の溶解エネルギー．実線は 2×2モデル，破線は 3×3
モデルを示している．

異なりエネルギー値に違いが見られるが，エネルギーの推移の傾向は同じである．
これは Bが積層欠陥部に偏析しないことを示している．またこれら p型ドーパン
トの偏析挙動を示す結果は，Gaは積層欠陥部に偏析し，Bは偏析しないという大
野らの実験に整合する．

n型ドーパントの一つである Nを置換した場合，2×2モデルと 3×3モデルで溶
解エネルギー推移の傾向が異なった．3×3モデルにおいては積層欠陥部が安定と
なるが，2×2モデルにおいてはそうはならなかった．Nは Si結晶中において 5%以
下の濃度において置換型不純物原子として知られている 11)．したがって 2×2，3×3
モデルにおいて周期的境界条件を考えると，N原子同士の距離が十分に長くなく，
相互作用が強すぎることが，溶解エネルギーの振動を引き起こしている可能性が
ある．
また他の n型ドーパントである P，As，Sbは積層欠陥部に置換することで，完
全結晶部に置換したモデルよりも，各々0.06，0.07，0.08 eV安定化する．これは
これらの原子は Si結晶中において積層欠陥部に偏析することを示唆しており，大
野らの実験結果と整合する．

4.3.2 Si結晶中におけるドーパント周辺の歪み
3×3に拡張した Fig. 4.11の Siスーパーセルにおける完全結晶部（Fig. 4.11の 5
層），積層欠陥部（Fig. 4.11の 10層）にドーパントの置換した際のドーパントと
第一近接 Si原子とのボンド長を Fig. 4.15に示した．なお，ダイヤモンド Si結晶の
ボンド長である 2.37Åを基準とし，伸縮したボンド長の変化率を示している．Fig.
4.15の 1行目は p型ドーパント，2行目は n型ドーパントを置換時の歪み，1列目
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Fig. 4.15: 3×3に拡張した Fig. 4.11の Siスーパーセルにおける完全結晶部（Fig.
4.11中の 5層），積層欠陥部（Fig. 4.11中の 10層）にドーパントを置換した際の
ドーパントと第一近接 Si原子とのボンド長の変化率．ダイヤモンド Si結晶のボン
ド長である 2.37Åを基準としている．

はドーパントを完全結晶部，2列めは積層欠陥部に置換した際の結果を各々示して
いる．ここでVertical changeは [0001]方向のボンドの変化率，Diagonal changeは
それ以外の 3本のボンドの変化率の平均である．
全てのドーパントにおいて，そのボンド長の変化は，置換した層の違いによる
大きな差異は認められない．Siに比べて極端に原子半径の小さいBとNの置換時
は，完全結晶部，積層欠陥部に関係なく，ボンド長は 10%以上収縮し，また原子
半径の大きい In，Sbを置換した時は，どちらに置換しても 10%弱ほど伸張する．
ここで Fig. 4.14に示した溶解エネルギーとドーパント周辺の格子歪みとの相関
を考えると，原子半径の小さいB，Nは完全結晶部に置換した方が安定化し，Siと
同程度，あるいはそれ以上の原子半径を持つAl，Ga，In，P，As，Sbは積層欠陥
部に置換した方が安定化すると考えられる．
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4.3.3 Si結晶中におけるドーパントのエネルギー準位
積層欠陥部にドーパントを置換した際の溶解エネルギーの落ち込みを示す電子
構造変化を調べるために，3×3に拡張し，ドーパントを置換した Siスーパーセル
におけるのエネルギー準位図を調べた．Fig. 4.16に各ドーパント（p型：B，Al，
Ga，In，n型：N，P，As，Sb）を置換した Si結晶の Γ点におけるエネルギー準位
図を示した．上段が p型，下段が n型ドーパントを置換した時のエネルギー準位図
を示している．全てのドーパントに共通して，不純物準位がバンドギャップ内にお
いて深い準位となっている．現実的な系ではドーパントの摂動が弱く，波動関数
がオーバーラップすることで，アクセプターレベルならば価電子帯，ドナーレベ
ルならば伝導帯とほぼ同じ状態に見え，浅い準位となる．しかし厳密な定量的議
論をするには 64000原子ほどの巨大なスーパーセルとGW近似が必要であり，第
一原理計算を行うにあたり現実的ではない．本計算では 144原子のモデルを用い
ており，定量的な議論は難しいが，そのエネルギーの傾向は実験的に求められた
結合エネルギーと整合しているため，定性的な議論は可能である 12)．

Bを置換したモデルにおいて，置換層が完全結晶部の 5層から積層欠陥部の 10
層に近づくにしたがって，アクセプターレベルは上昇していく．また系のエネル
ギーに影響する価電子帯は，溶解エネルギーとの明らかな相関を示さなかった．ま
たAl，Ga，Inのアクセプターレベルも特徴的な傾向を示さなかった．しかしこの
不純物準位はフェルミ面よりエネルギーレベルが高く，空準位であるため，エネ

Fig. 4.16: 積層欠陥を持つ Siスーパーセル中におけるドーパント（p型：B，Al，
Ga，In，n型：N，P，As，Sb）の Γ点におけるエネルギー準位図．横軸は Fig. 4.11
に示したモデルの置換層を示している．
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ルギー的な寄与はない．しかし一方，価電子帯に着目すると，完全結晶部から積
層欠陥部になるにつれて，価電子帯そのものが低下する．これが系のエネルギー
の低下に寄与していると考えられる．
次にNを置換した時，ドナーレベルがバンドギャップ内に見られなかったが，他
の n型ドーパントである P，As，Sbを置換した時，p型ドーパントを置換した時
とは異なる傾向が見られた．これらの 3種のドーパントを置換した場合はドナー
レベルがバンドギャップ内に明確に現れた．これらのドナーレベルは，置換層が完
全結晶部から積層欠陥部に移行するに連れて，溶解エネルギーの遷移に対応する
ように，上下に移動した．たとえば，Pを置換した場合，8層と 10層は他の層よ
りもエネルギーが低く，ドナーレベルも他の層よりもエネルギーが低い位置に現
れた．一方，溶解エネルギーが高くなる 7層と 9層においてはドナーレベルも高
いエネルギーレベルとなって現れた．これらの異なる対称性を有する層は，非連
続なドナーレベルの遷移を見せ，溶解エネルギーの遷移に対応している．これと
同様の傾向がAsと Sbの置換時にも見られた．
これらからわかるように，完全結晶部から積層欠陥部におけるドーパントの溶
解エネルギーの遷移は電子構造の遷移に対応している．また置換する層によって，
アクセプターレベルもドナーレベルも一定のエネルギー準位にとどまるのではな
く，上下することがわかった．

4.3.4 不純物準位周辺の電子の積分状態密度 (integrated DOS)

通常，スピンを考慮していない計算でなければ，1原子のドナーを置換時には 1
つのドナーレベル，1原子のアクセプターを置換時には 1つのアクセプターレベ
ルが現れることが知られている 13)．Fig. 4.16のドナーを置換したモデルのエネル
ギー準位図においても，ドナーレベルが 1つのエネルギー準位として観察できる．
しかし，アクセプターを置換したモデルにおいては，バンドギャップ中に 2本のエ
ネルギー準位が見られる．そこでギャップ中における電子の空位が 1電子分である
ことを確認するため，不純物準位周辺の電子の積分状態密度を調べた．

3×3に拡張した Fig. 4.11の Siスーパーセルに III族のアクセプターを置換した
場合，そのモデルは 143原子の Siと 1原子のアクセプターから構成されることか
ら，その価電子数は 143 × 4 + 3 = 575となる．したがって，フェルミ準位まで計
575電子が存在し，フェルミ準位から伝導帯の下端のエネルギー準位までの空位
は，アクセプター 1原子の置換によりもたらされるホールの数に相当する 1電子
分である．一方，V族のドナーを置換した場合，価電子数は 143 × 4 + 5 = 577と
なる．したがって，フェルミ準位までに存在する電子数は，その 577電子，また
そのドナー準位からフェルミ準位にかけてはただ 1電子が存在するはずである．
そこで各ドーパントを 3×3に拡張した Fig. 4.11の Siスーパーセルにおける積層
欠陥部（Fig. 4.11中の 10層）に置換した際のエネルギー準位に対する電子の積分
状態密度を調べ，Alと Pを置換した際の結果を Fig. 4.17に示した．1行目はAs，
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Fig. 4.17: As，Pを 3×3に拡張した Fig. 4.11の Siスーパーセルにおける積層欠陥
部（Fig. 4.11中の 10層）に置換した際のエネルギー準位に対する電子の積分状態
密度．1行目はAl，2行目は Pを置換したモデルの結果を示しており，1列目は全
エネルギー領域，2列目は不純物準位付近を示している．

2行目は Pを置換したモデルにおける結果を示しており，1列目は全エネルギー帯，
2列目は不純物準位付近の電子の積分状態密度を示している．

Fig. 4.17(a)，(b)より，Alを置換したモデルにおいてフェルミ準位までに計 575
電子が存在することが確認される．またそのフェルミ準位から価電子帯の下端まで
の空位が 1電子分であることも確認された．これは他の III族のアクセプターであ
るB，Ga，Inでも同様の結果が確認された．したがって Fig. 4.16の 1行目である
アクセプターを置換時のバンドギャップ中に見られる 2本のエネルギー準位は，2
電子分の空準位ではなく，ただ 1電子分の空準位を持つことを意味しており，ホー
ルの数と一致する．ここでバンドギャップ中に 2本のエネルギー準位が現れる理由
は，アクセプタにより導入されたホールが，バンド構造において縮退した価電子
帯上端付近を優先的に占有しているためと考えられる 14)．
対して，Fig. 4.17(c)，(d)の Pを置換したモデルにおいては，フェルミ準位まで
に計 577電子が確認され，これはモデルにおける価電子数と一致する．またドナー
レベルからフェルミ準位までの電子数も 1つとなり，キャリアの数と一致する．こ
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れは他のV族のドナーであるN，As，Sbでも同様の結果が確認された．したがっ
て，ドナーの置換時の結果はもとより，アクセプターの置換によって現れた 2本
の不純物準位は，第一原理計算による不具合ではないと考えられる．

4.3.5 Si結晶中におけるひずみの効果
前述した通り，ドーパントの添加時における結晶の電子構造変化が，ドーパン
トの積層欠陥部への偏析挙動を促進させている一因であると考えられる．そこで
次に結晶中の歪みの効果を調べた．Fig. 4.13に示した完全結晶部を伸縮させたモ
デルと積層欠陥部を伸縮させたモデルにおけるトータルエネルギーの層間距離依
存性を Fig. 4.18(a)に示した．縦軸は，Fig. 4.13に示した Si16原子分のモデルの
トータルエネルギーを示しており，横軸は [111]方向の層間距離の伸縮長を示して
いる．また丸は積層欠陥を伸縮させたモデル，ダイヤは完全結晶部を伸縮させた
モデルを示している．

Fig. 4.18(b)は完全結晶部を伸縮させたモデルのトータルエネルギーを基準に，
積層欠陥部を伸縮させたモデルのトータルエネルギーを示している．層間距離が
長くなった場合，積層欠陥部を伸張させたモデルの方が，完全結晶部を伸張させ
たモデルよりも安定化した．一方，層間距離を収縮させた場合，積層欠陥部を収
縮させたモデルの方が不安定となった．これらの結果は，積層欠陥部の方が [111]
方向に伸張しやすく，また収縮しにくいことを示唆している．これは単純に積層
欠陥部に原子半径の小さい原子が侵入しにくく，原子半径の大きい原子が侵入し
やすい可能性を示している．例えばAsを置換した場合，置換した層は 0.015Åほ
ど伸張する．しかしその 0.015Åほどの伸張で，積層欠陥部が伸張するモデルと完

Fig. 4.18: (a)積層欠陥を持つ Si結晶のトータルエネルギーの層間距離依存性．(b)
積層欠陥を持つ Si結晶の完全結晶部を伸縮させたモデルと積層欠陥部を伸縮させ
たモデルのエネルギー差．丸は積層欠陥部を伸縮させたモデルのトータルエネル
ギーを示しており，ダイヤは完全結晶部を伸縮させたモデルのトータルエネルギー
を示している．
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全結晶部が伸張するモデルとのエネルギー差は 0.001 eVほどである．これはAsを
積層欠陥部に置換した際の偏析エネルギーが 0.1 eVということを考えると 1/100
ほどと微小である．したがって，格子ひずみの効果によるドーパント原子の偏析
への寄与は少ないことがわかった．これはGe半導体結晶中における不純物の粒界
部への偏析に対し，構造最適化によるエネルギー的利得はさほど重要ではないと
のAriasと Joannopoulosらの主張と整合する 5)．

4.4 議論
積層欠陥部へのドーパント原子の偏析挙動を，第一原理計算によるエネルギー
予測によって調べた結果，n型ドーパントである P，As，Sb，p型ドーパントであ
るAl，Ga，Inが積層欠陥部に偏析することで，積層欠陥エネルギーを低下させる
ことがわかった．例えばAsを積層欠陥部へ置換した際の偏析エネルギーは 0.1eV
ほどにも及んだ．またBは，積層欠陥部に隣接する完全結晶部に置換時のモデルの
方が，積層欠陥部に置換時のモデルよりも安定となった．これは大野らの P，As，
Sb，Gaが積層欠陥部に偏析し，Bは偏析しないという実験結果と整合する 2, 3)．
このドーパントの積層欠陥部への偏析メカニズムについて，電子構造とドーパ
ント置換による格子ひずみの 2つの可能性を検証した．まず電子構造を解明する
ために，各ドーパントの不純物準位と価電子帯のエネルギー準位を調べた．n型
ドーパントが積層欠陥部に偏析した場合，ドナーレベルと共に系のトータルエネ
ルギーも低下した．一方，p型ドーパントが積層欠陥部に偏析した場合，空準位で
あるアクセプターレベルが上下しようとも系のトータルエネルギーに影響しない．
しかしながら価電子帯が低いエネルギー準位に遷移し，エネルギーを低下させ系
の安定化を促進させていることがわかった．
またドーパント置換による格子ひずみの効果は Si純結晶の完全結晶部と積層欠
陥部を各々別に伸縮させることで調べた．すると積層欠陥部は，完全結晶部と比
較して，[111]方向に伸張しやすく収縮しにくいという知見を得た．この結果は，
Siよりも原子半径の大きいドーパントは積層欠陥部に偏析しやすいことを示唆し
ていると，一見考えられる．しかしその完全結晶部と比べても積層欠陥部の伸縮
によるエネルギー的利得は，電子構造変化から得られるエネルギー的利得の 1/100
程度と微小であった．したがってドーパントの積層欠陥部への偏析に歪みの効果
はあまり重要ではないと考えられる．これは，Ariasと Joannopoulosらの第一原理
計算によるGe半導体中の粒界部への不純物の偏析挙動に対し，不純物の歪みによ
るエネルギー的利得はあまり重要ではないとの主張と整合する 5, 6)．
以上より，ドーパントの積層欠陥部への偏析メカニズムは，積層欠陥部の歪み
の効果よりも電子構造変化が支配的であることが示唆された．
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4.5 結言
実験的に調べられたドーパントの積層欠陥部への偏析メカニズムについて，電
子構造とドーパント置換による格子ひずみの 2つの可能性を第一原理計算によって
検証した．まずそのドーパントの積層欠陥部への偏析挙動を調べるため，n型ドー
パントであるN，P，As，Sb，p型ドーパントである B，Al，Ga，Inを Si結晶中
の完全結晶部，または積層欠陥部に各々置換し，ドーパントの溶解エネルギー変
化を比較した．それと同時に各モデルにおけるエネルギー準位図を描画し，電子
構造変化を調べた．また格子ひずみの効果は Si純結晶の完全結晶部と積層欠陥部
を別々に伸縮させたモデルのエネルギー変化を比較することで検証した．
得られた結果は，

• Si結晶中におけるドーパントの偏析挙動

1. Al，Ga，In（p型ドーパント），P，As，Sb（n型ドーパント）は積層欠
陥部に濃化することで溶解エネルギーが低下し，その偏析エネルギーは
0.1eVにもなる．

2. Bは積層欠陥部に隣接する完全結晶部に濃化するモデルが最安定．

3. Nは不純物濃度によって挙動が変化し，濃化層が定まらなかった．

• ドーパント置換時の電子構造変化

1. p型ドーパントのAl，Ga，Inを積層欠陥部に置換した時，完全結晶部
へ置換した時に比べて価電子帯のエネルギーレベルが低下する．

2. n型ドーパントの P，As，Sbを置換した場合，溶解エネルギーに対応す
るように不純物準位が上下し，積層欠陥部に置換した場合，完全結晶部
に置換時に比べて不純物が低下する．

• Si純結晶中の格子歪みの効果

1. 完全結晶部に比べて，積層欠陥部は {0001}方向に収縮しにくく，伸張
しやすい．

2. しかしそのエネルギー的利得は小さく，Asの置換による歪みから得ら
れるエネルギーの低下は 1meV程度．

の通りである．ドーパントの偏析挙動の予測は，大野らによる P，As，Sb，Gaは
積層欠陥部に偏析し，Bは偏析しないという実験結果と整合する 2, 3)．またドーパ
ントの偏析に格子歪みの影響は少ないという予測もAriasと JoannopoulosのGe半
導体中におけるドーパント偏析の第一原理計算による主張と同じである 5, 6)．
これまで，Si結晶中において，n型ドーパントは積層欠陥部に偏析し，p型ドー
パントは偏析しないとされており，ドーパントの偏析はドーパントタイプで区分
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されてきた．それに対して上記結果は，ドーパントタイプによる区分はないこと
を示している．n型ドーパントの偏析は不純物準位の低下によるという点に関して
はArias & Joannopoulosと Justoらの主張と同じだが，p型ドーパントにおいても
積層欠陥部への偏析によって，価電子帯そのものが下がり，安定化するという新
しい知見を示した 5–9)．
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第5章 LPSO型Mg合金の生成機構の
第一原理計算

5.1 緒言
マグネシウム（Mg）は実用金属材料の中で最も軽量であり，その振動吸収性を
生かしてコンピュータや携帯電話の筐体として用途が広がった．さらに，今日の
CO2排出削減の抜本的な対策として，輸送機器等の軽量化への適用が精力的に進
められている．さらにMgは海水中のにがりの主成分として含まれており日本国
内においても十分に自給可能な金属のため，特に日本での早期の実用化に向けた
研究が強力に押し進められている．しかし，Mgは 550～600℃で発火する燃焼性
と，軽量金属材料のアルミニウム（Al）合金に比べて比強度で劣っていたため，実
用化が進んでいないのがこれまでの実情であった．

2001年，熊本大学の河村教授が長周期積層構造（LPSO構造）という新規な原
子配列をもつMg合金を開発した 1)．この合金はLPSO型Mg合金と呼ばれており，
これまでの既存Mg合金のみならず，高強度Al合金である超々ジュラルミンを上
回る比降伏強度を持ち，さらにこれまで問題視されていた低い発火温度をも克服
する難燃性も併せ持つ重要な構造材料として注目されている．
そんな次世代超高強度軽量材料として注目されている LPSO型Mg合金である
が，未だその新奇な組織の生成過程は明らかになっておらず，その生成機構を解
き明かす試みが多くの研究グループによって急ピッチで進められている．本章で
は，初めに LPSO構造の研究の現状を概説し，他の研究者らによる第一原理計算
結果について報告する．そこで明らかとなった，生成過程の原子挙動を視覚化し
たシナリオを立て，第一原理計算によるエネルギー変化を詳しく検討し，シナリ
オの妥当性を検証する．

5.1.1 LPSO構造型Mg合金
LPSO構造は，単体Mgの安定構造である hcp構造において周期的に積層欠陥が
導入された構造である．Fig. 5.1に大野・安倍らによって撮影されたMg97Zn1Y2合
金における LPSO構造の電子回折パターンとHAADF-STEM像を示した．各図は
それぞれ (a)2H，(b)10H，(c)18R，(d)14H，(e)24R構造を各々示しており，(b)は
急冷凝固後のMg71Y1合金を 573Kで 1時間，(c)-(d)は 673Kで 48時間のアニーリ
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Fig. 5.1: 大野・安倍らの実験で撮影された 2H 構造型および種々の LPSO 構造
型Mg97Zn1Y2合金のHAADF-STEM像．(a)，(b)，(c)，(d)，(e)はそれぞれ 2H構
造，10H構造，18R構造，14H構造，24R構造である．また (b)は急冷凝固した
Mg97Zn1Y2合金を 573Kで 1時間，(c)-(d)は 673Kで 48時間のアニーリング処理
の後に観察されている 2, 3)．

ング処理の後に観察されている 2, 3)．この図において，映しだされた原子をなぞっ
て書かれている青丸と赤丸はそれぞれ局所的に hcp構造と fcc構造を各々示してい
る．通常，Mg合金は hcp構造を形成するので，LPSO構造中の hcp構造部分は完
全結晶部，fcc構造部分は積層欠陥部となる．10H，18R，14H，24Rにおいて，fcc
構造が 5，6，7，8層ごとに周期的に積層している．つまり，どの LPSO構造にお
いても一定周期で積層欠陥が導入されていることがわかる．また，電子顕微鏡像
の 1種であるHAADF-STEM像は重い原子ほど明るく映しだす特徴を有している．
したがって原子量の通り，Y，Zn，Mgの順で Fig. 5.1では明るく写っており，よ
り重い元素である Zn，Yの両不純物が積層欠陥部に偏析している．
また木口らもMg合金におけるHAADF-STEM像とその強度プロファイル（Fig.

5.2）を報告している 4)．Fig. 5.2(a)がMg合金中における HAADF-STEM像であ
り，(b)が (a)中のA-B区間における強度プロファイルである．その強度プロファ
イル中のピーク部分の HAADF-STEM像における拡大図が (c)，(d)である．木口
らは

領域 A-Bにおける強度プロファイル (b)から，A側のコントラストの
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Fig. 5.2: Mg合金におけるHAADF-STEM像．(a)の拡大図が (c)(d)であり，(c)は
溶質原子の濃化層に積層欠陥が入っており，局所的に fcc構造を示している．一方，
(d)は溶質原子の濃化層も他層と変わらず hcp構造を保持している．(b)は (a)のA
から Bの範囲の強度プロファイルである 4)．

強度ピークの方が B側の方よりも高い．また，A側のコントラストは
中心の 2層とサブピーク 2層の計 4層からなるのに対し，B側では強度
プラファイルが中心対象ではなく 1層の最強ピークと 2層のサブピー
クからなるよう観察された．この 2つのピークにおけるそれぞれの拡
大図 (c)，(d)から，A側，B側の単一濃化層は，それぞれ fcc型，hcp
型の積層周期であることが明らかになった．このように，本研究結果
は濃化層における濃化レベルが積層周期と関連があることを示唆して
いる．

と説明しており，完全結晶部においても溶質原子は {0001}面上に偏析することを
実験的に示している 4)．また (c)，(d)の明度のピーク箇所の拡大図を比べると，明
らかに (c)図における明度の方が高い．これは (d)よりも (c)の箇所の方が不純物濃
度が高いと考えられ，溶質原子は積層欠陥部に，より偏析しやすいと考えられる．
また Fig. 5.3は大野・安倍らによって撮影された LPSO構造の多相域における

HAADF-STEM像を示しており，Mg71Y1合金を 673Kで 48時間アニール後に観察
されている．(b)-(d)はその多相域で観察された LPSO構造各種とそれに対応する
強度プロファイルであり，(b)では 24Rと 14H構造，(c)では 24Rと 18R構造，(d)
では 18R構造と 10H構造が各々観察されている．各 LPSO構造とそれに対応する
強度プロファイルを照らし合わせると，全ての LPSO構造において積層欠陥部の
明度が最も高いピークを持ち，次いでその積層欠陥部に隣接する完全結晶層が hcp
構造に囲まれた完全結晶部よりも高い明度を持つ．したがって積層欠陥部の不純
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Fig. 5.3: (a)大野・安倍ら実験による LPSO構造の多相域におけるHAADF-STEM
像．Mg71Y1合金を 673Kで 48時間アニール後に観察されている．(b)-(d)はその多
相域で観察された (b)24Rと 14H構造，(c)24Rと 18R構造，(d)18R構造と 10H構
造におけるHAADF-STEM像と各構造に対応する強度プロファイル 2, 3)．

物濃度が最も高く，次にその積層欠陥部に隣接する完全結晶層の不純物濃度が高
いということが彼らの実験によって明示されている．
それら積層欠陥部とそれに隣接する完全結晶層に溶質原子が濃化することで，そ
の溶質原子がL12型のクラスターを形成することが知られている．Mg-Zn-Y系と同
様にLPSO構造を形成するMg-TM-RE（TM: Transition metal, RE: Rare earth）系で
は，明瞭な L12クラスターの STEM像が撮影されている．Fig. 5.4に横林らによっ
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Fig. 5.4: 横林らによって撮影されたMg-Al-Gd系の LPSO型Mg合金における (a)
[21̄1̄0]面と (b)[11̄00]面のHAADF-STEM像 5)．

て撮影されたMg-Al-Gd系のLPSO型Mg合金における (a) [21̄1̄0]面と (b)[11̄00]面
のHAADF-STEM像を示した 5)．先述したMg-Zn-Y系のHAADF-STEM像と同様
に，Mg，Alより重いGdが，高明度で鮮明に写し出されている．これらのHAADF-
STEM像でも，不純物原子であるGdは合金中の積層欠陥部に濃化していることが
わかる．

Fig. 5.4(b)の模式図が Fig. 5.5である．この図では白丸がMg，灰色の丸が Al，
黒丸がGdを各々示している．積層欠陥部を中心とした 4層でAl6Gd8の L12クラ
スターが形成される．これを {0001}面で分解した模式図が Fig. 5.6である．クラス
ターを形成する 4層と，その直近の純Mg層の計 6層（{0001}面）の模式図．(a)-
(f)の積層順序はそれぞれ ABACBCの順であり，(a)，(f)は純Mg層，(b)，(e)は
Mg11Gd，(c)，(d)はMg11Al3Gd3の構成である．彼らの報告ではL12クラスターを
形成した層は，純Mg完全結晶層に比べて，[0001]方向に収縮する．また Alは，
Gdの濃度が高い L12クラスターの中心の積層欠陥部にのみ濃化していることがわ
かる．この実験結果に対し，横林らは「原子半径の大きいGd（0.180 nm）の周辺
にAl（0.125 nm）がMg（0.150 nm）に取って代わり，格子の歪みをキャンセルす
ることで，クラスターがMg合金中で安定化する．」と説明している 5)．

Mg結晶中におけるL12クラスターの構造は，第一原理計算によっても検証され
ている．Fig. 5.7に江草・阿部らが示した L12型溶質原子クラスターの模式図を示
した 6)．Fig. 5.7(a)-(c)は L12型溶質原子クラスターの初期状態を模式的に表して
おり，(d)-(f)は彼らの第一原理計算による構造最適化後の配置を示している．彼ら
の計算では，横林らによって示された Fig. 5.5同様，構造最適化によって，クラス
ターがMg純結晶に比べて収縮すると報告されている．
以上をまとめると，LPSO構造型Mg-Zn-Y合金は hcp構造を基本とし，そこに
積層欠陥が中距離に配列する構造をとる．またその積層欠陥部には溶質原子が偏
析し，L12型クラスターを形成する．しかしながらその積層欠陥の中距離規則化，
及び溶質原子の局所的偏析，ならびに溶質原子のクラスタリングのメカニズムと
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Fig. 5.5: Fig. 5.4(b)に示したMg-Al-Gd系の LPSO型Mg合金における [11̄00]面の
HAADF-STEM像の模式図 5)．

Fig. 5.6: Al6Gd8のL12クラスターを形成する 4層と，その直近の純Mg層の計 6層
（{0001}面）の模式図．(a)-(f)の積層順序はそれぞれABACBCの順である．白丸，
グレーの丸，黒丸はそれぞれMg，Al，Gdであり，(a)，(f)は純Mg層，(b)，(e)は
Mg11Gd，(c)，(d)はMg11Al3Gd3の構成である 5)．
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Fig. 5.7: 江草・阿部らが示した LPSO構造Mg合金中の積層欠陥部で形成される
L12型 Zn6RE8クラスターの模式図．(a)-(c)は初期状態，(d)-(f)は第一原理計算に
よる構造最適化後の配置を示している．(b)，(e)は [0001]方向からの上面図，(c)，
(f)は [1̄21̄0]方向からの側面図となっている 6)．

77



第 5章 LPSO型Mg合金の生成機構の第一原理計算

生成過程は未だ明らかとなっておらず，LPSO構造制御によるMg合金の構造材料
たる機械的性質の制御を主目的として，これを解明することは急務となっている．

5.1.2 Mg結晶多形の相安定性
Mg合金がLPSO構造を形成する上で，その結晶構造そのものを相と捉え，不純
物の添加を除いても LPSO構造そのものがアニーリング温度において最も安定な
多形であるとの仮説が提唱されている．飯久保らは振動自由エネルギーを加えた
第一原理計算によってMg結晶多形の相安定性（Fig. 5.8）を調べた 7)．それによ
ると低温度域においては 2H構造が最安定構造であるが，約 500 Kで相変態が起こ
り，それ以上の温度においては 18Rが最安定，14Hが準安定構造であると報告さ
れている．これは 673 Kでアニーリングの後に LPSO構造が観察される実験結果
と整合している．しかし 10H構造が 2H構造よりも不安定な点など一部整合しな
い点も認められる．また多形間のエネルギー差は最大でも 5meV/atom以内と微小
であり，溶質原子や積層欠陥の相互作用などによっては容易に逆転する可能性が
ある．したがってMg結晶中における溶質原子同士の相互作用，また溶質原子と積
層欠陥の相互作用が及ぼす系のエネルギー変化を見積もり，結晶中における溶質
原子の偏析挙動，並びに偏析後のクラスターの安定性を調べる必要がある．

5.1.3 構造エネルギーのHexagonality依存性
前節で論じた結晶多形の相安定性を左右する重要なパラメータの一つにHexag-

onalityがある．Hexagonalityはユニットセル中における h層の比率であり，例え
ば Fig. 5.9に示した [0001]方向に c層が連続する 3C構造においては，Hexagonal-
ity=0%，また h層が連続する 2H構造においてはHexagonality=100%となる．次い
で hchchc...と h層と c層が 1:1の比率で交互に積層する 4H構造においてはHexag-
onality=50%となる．
これまでに，fcc構造と hcp構造とのエネルギー差と積層欠陥エネルギーとの相
関に対する第一原理計算による研究が報告されている．その一つとして，戸賀瀬ら
による各構造間のエネルギー差と積層欠陥エネルギーとの相関に対する検証結果
を紹介する．その研究では常温で fcc構造を形成するCu，およびAlを計算対象と
し，Fig. 5.9に示した 3つ構造に 6H，8H構造を加えた計 5つの結晶多形で，各々
のエネルギーを計算し，構造エネルギー差とHexagonality，ならびに双晶界面エネ
ルギーとの相関が報告されている．

Fig. 5.10に戸賀瀬らの結果を示した．Fig. 5.10(a)はCu，(b)はAlの結果を示し
ており，両図とも横軸にHexagonality，第一縦軸に各構造での 1原子あたりのエネ
ルギー，第二縦軸に双晶界面エネルギーを示している．Cuの結果において，4H，
6H，8Hのエネルギーは 3Cと 2Hを結んだ直線上にほぼ並んでいる．したがって，
Cuの結晶多形における構造エネルギーはHexagonalityによって線形近似できるこ
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Fig. 5.8: 飯久保らによる有限温度効果を考慮した第一原理計算によって求められ
たMg結晶多形における相安定性 7)．

Fig. 5.9: 3C，2H，4H構造の積層モデル．各構造において，c層と h層の比率が
100:0，0:100，50:50となり，そのHexagonalityは 3Cでは 100%，2Hでは 0%，4H
では 50%となる 8)．
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Fig. 5.10: (a) Cuと (b) Alにおける多形のエネルギーとその値から見積もった双晶
界面エネルギー (TBE)8)．

とを意味する．加えて双晶界面エネルギーは 22mJ/m2とほぼ一定の値を示してい
る．通常の fcc完全結晶格子に積層欠陥が入ると，その積層欠陥面に隣接する 2層
は h層となる．したがってその双晶界面エネルギーは 2倍の 44mJ/m2となり，こ
れは実験値である 45mJ/m2とほぼ一致するため，この第一原理計算結果は信頼で
きる結果であると考えられる 9)．
対してAlの結果においては，4H，6H，8Hのエネルギーは 2Hと 3Cとのエネル
ギーを直線で結んだ線形近似から相当離れた値となっていることがわかる．それ
にもかかわらず，この結果から得られる双晶界面エネルギーは 60 × 2 = 120mJ/m2

と，実験値である 200mJ/m2とそれほど大きく外れていはいない 9)．双晶界面エネ
ルギーは実験値と整合するのに対し，各構造のエネルギーが，2H，3Cと線形近似
から得られるエネルギーと大きく外れる要因に対し，戸賀瀬らは「正しくは，3C
に近い領域での接線から見積もるべきである．また化合物によって層間の相互作
用のおよぶ範囲に違いがあることを示唆している．」と説明している 8)．これは，
化合物によっては，その構造のエネルギーは単純に 2H，3C構造のエネルギーと
Hexagonalityによる線形近似から求めることが困難であり，層間の相互作用を正し
く見積もる必要があることを示唆している．したがって，Mg結晶の相安定性に対
しても，積層欠陥同士の相互作用を正しく見積もる必要があると考えられる．

5.2 計算手法
本章では，LPSO構造型Mg合金中における溶質原子の偏析挙動，積層欠陥の導
入メカニズム，加えて溶質原子の偏析からのクラスタリングによる系の安定化に
対する第一原理計算による調査を詳述する．それに先立って LPSO構造の生成過
程について 2つのシナリオを構築した．本節ではそのしなりをを詳解し，そのシ
ナリオを第一原理計算によって検証するための計算の指針について概説する．
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本章で検討する計算モデルは非常に多岐にわたり，その分，計算結果も多い．そ
こで読者の混乱をさけるべく，本節ですべてのモデルを紹介するのではなく，次
節の計算結果を記した各節にて，計算対象とした格子モデルを同時に記した．

5.2.1 LPSO型Mg合金の生成シナリオ
LPSO型Mg合金の生成過程について考えると，中距離的に規則化した積層欠陥
部に溶質原子が濃化しクラスタリングしていることから，その積層欠陥部への溶
質原子の濃化のどちらかが生成過程に対する律速過程であると考えられる．そこ
で下記に詳細を記した積層欠陥の導入・規則化が先行のシナリオと溶質原子の濃
化が先行する 2つのシナリオが構築できる．

積層欠陥の導入が律速 Mgの hcp構造において，中周期的に積層欠陥が導入され
る．その後，拡散した溶質原子が積層欠陥部に捕まることで LPSO構造が生
成される．

溶質原子の濃化が律速 Mg合金中にある 1つの積層欠陥に拡散した溶質原子が捕
まる．その後，捕まった溶質原子から 4層ほど離れた層に溶質原子が集まる．
そして，その集まった溶質原子が積層欠陥の導入を誘導する．

またこれらのシナリオを Fig. 5.11に模式的に示した．(a)に積層欠陥が先行するシ
ナリオを示し，(b)に溶質原子の濃化が先行するシナリオを示した．また図中の白
丸は hcp構造のMg原子，黒丸は積層欠陥部である fcc構造のMg，アスタリスク
は溶質原子を表している．
積層欠陥の導入を律速過程とするシナリオが是であるならば，溶質原子の有無
にかかわらずアニーリング時にLPSO構造が形成されることになる．したがってす
でに飯久保らが示した示した有限温度下における多形間の自由エネルギー差（Fig.
5.8）によってこのシナリオが正しい可能性は示唆されている．しかしアニーリン
グ温度における多形間の自由エネルギー差が 5meV/atomと微小であるために，溶
質原子同士の相互作用や溶質原子と積層欠陥の相互作用によって，その相安定性
が容易に逆転する可能性がある．したがって，第一原理計算によるこれらの相互
作用の精確な見積もりは必須である．そこで 2H-Mg合金中における溶質原子同士
の相互作用エネルギー，ならびに溶質原子と積層欠陥の相互作用エネルギーを第
一原理計算によって求めた．

5.2.2 クラスターのモデリング
一方，溶質原子の濃化を律速過程とするシナリオは，積層欠陥部に溶質原子が濃
化し，クラスタリングする．そして例えばLPSO構造の中でも現在最もポピュラー
な 18R構造ならば，そこから 4層離れた完全結晶部に溶質原子が濃化する．そし
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Fig. 5.11: LPSO型Mg合金生成のシナリオの模式図．(a)積層欠陥の導入を律速過
程とするシナリオ，(b)溶質原子の濃化を律速過程とするシナリオ．白丸は hcpの
Mg，黒丸は積層欠陥である fccのMg，アスタリスクは溶質原子を表している．

てその完全結晶部に積層欠陥が誘導される．このシナリオを検証するために，先
述した合金中の欠陥の相互作用に加えて，Mg合金中の溶質原子クラスターの安定
性，ならびにクラスターと溶質原子の相互作用を求めた．
クラスターのモデリングにあたり，基本的には，Fig. 5.7の江草・阿部らが示し
たクラスターを含むMg結晶モデルを作成したのだが，通常の 2H-Mg格子モデル
に積層欠陥を導入し，L12クラスターを入れると原子数が多数にも及び，計算コス
トがかかる．そこで，結晶格子の原子数を極力減らし，計算コストを抑えるため，
モデリングに少しコツが必要である．ここでは結果に先立って，そのモデリング
について紹介する．
まず L12クラスターを含むMg格子モデルを作成するには，周期的境界条件を
考慮すると [0001]方向にクラスターが隣接する最も原子数の少ないモデルでも最
低 4層必要である．そしてその周期的境界条件を考えた時に [0001]方向のクラス
ター同士の相互作用が極力少ないよう純Mg層を 2層積層させる．よって [0001]
方向に 6層である．1 × 1 × 6に拡張した純 2H-Mgを 6層積層させた格子モデルの
[0001]方向から見た上面図を Fig. 5.12(a)に示した．そしてクラスターをその格子
内に配置するには Fig. 5.12(b)に示したように (a)の格子をさらに 3 × 3 × 1に拡張
させなければならない．しかしこのままでは周期的境界条件の適用によってクラ
スター同士が隣接する構造になってしまう．したがってクラスターとクラスター
が隣接しないよう拡張すると (a)の格子を最低 4× 4× 1に拡張させなければならな
い．この時点で，すでに最低でも 96原子の格子が必要となる．
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Fig. 5.12: (a)積層欠陥を含む [0001]方向に 6層積層させた 2H-Mgの格子モデル，
(b)(a)を 3 × 3 × 1に拡張した格子モデル，(c)L12クラスターを含む 2H-Mgの格子
モデル．各モデルは [0001̄]方向から見た上面図である．

そこで 1 × 1 × 6に拡張した 2H-Mgを [0001]方向と直交方向に 30°回転させて
モデリングする．そうすると Fig. 5.12(c)に示したように 1層あたりの原子数が 12
原子となり，[0001]方向に 6層積層させると合計 72原子でモデリングが可能であ
る．なお，図中の灰色は Zn，青みがかった原子はYを示している．

5.2.3 クラスターの生成エネルギー
またそのクラスターの生成エネルギーは，

ECluster = ETotal − ESum (5.1)

Esum = Ehcp
Mg · N

hcp
Mg + Efcc

Mg · Nfcc
Mg

+Ehcp
Zn · N

hcp
Zn + Efcc

Zn · Nfcc
Zn　

+Ehcp
Y · N

hcp
Y + Efcc

Y · Nfcc
Y (5.2)

の計算式で求めた．基底状態における ETotalは，計算モデルであるクラスターを含
んだMg合金のトータルエネルギーである．Ehcp

Mg は hcp-Mg1原子あたりのエネル
ギー，Nhcp

Mg は計算モデル内に存在する hcp-Mgの個数であり，Efcc
Mg，Nfcc

Mgも同様に
fcc-Mg1原子あたりのエネルギーと，計算モデル内に存在する fcc-Mgの個数であ
る．また，Ehcp

Zn は hcp-Mg内の孤立状態の Znのエネルギー，Nhcp
Zn はモデル内に存

在する hcp-Znの個数であり，Efcc
Zn，Nfcc

Zn，Ehcp
Y ，Nhcp

Y ，Efcc
Y ，Nfcc

Y も同様である．
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5.3 結果
5.3.1 基底状態におけるMg結晶多形の相安定性
先立って，2H-Mgが低温で最安定構造であることを確認するため，Fig. 5.13に示
したMg結晶多形の基底状態における相安定性を調べた．結果をFig. 5.14に示した．
横軸は六方性の違いによるMgのエネルギー変化を表しており，Hexagonality=0%に
おいては fcc構造，Hexagonality=100%においては hcp構造におけるMgのエネル
ギーを表している．この計算では Hexagonality=66.7%となる 18R構造よりも hcp
構造の方が安定となった．これは基底状態において，Mg結晶は hcp構造を形成す
ることを示しており，18R構造を形成するには，熱振動効果や不純物の混入など
の外部的要因が必要であることが示唆された．

5.3.2 Mg合金中におけるZn，Yの安定位置
18R-Mg中における Zn，Yの安定位置

次に18R-Mg中における溶質原子の挙動を調べるため，18R-MgにZnかYを置換
したモデルで第一原理計算を行った．計算対象のモデルとして用いた 18R-Mgの模

Fig. 5.13: 様々な積層周期比におけるMg結晶多形．
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Fig. 5.14: 基底状態におけるMg結晶多形の相安定性．

式図を Fig. 5.15に示した．各列の指標であるABCはそれぞれポリタイプ構造の単
位胞における菱形の平面上の (0,0)，(1/3,1/3)，(2/3,2/3)の位置に対応し，Jagodzinski
記法にしたがって ‘h’と ‘c’はそれぞれ hexagonal構造と cubic構造を示している．
hexagonal構造の原子を黒丸，cubic構造の原子を白丸で示しており，積層欠陥面
は cubic構造の原子同士の間に位置する．本節では，Fig. 5.15の各層に ZnとYを
各々1原子ずつ置換し，系のエネルギーを計算することで，18R-Mg中におけるZn
とYの安定位置を探ると共に，積層欠陥と不純物 1原子の相互作用を求めた．実
際の計算には横方向に 2×2に拡張モデルを採用しており，不純物層における不純
物濃度は 25%である．

Fig. 5.16(a)に 18R-Mgの各層に Znを置換した際のエネルギー変化を示した．
横軸は Fig. 5.15に示した 18R-Mgの模式図における置換層を表し，縦軸は 18R-
Mg71Zn1の系のエネルギーを表している．Znを積層欠陥部に置換した場合と完全
結晶部に置換した場合とでは，系のエネルギーが変化することが見て取れる．積
層欠陥部に置換したモデルは完全結晶部に置換したモデルに比べて不安定となる
ことから，Znは完全結晶部に濃化しやすいと考えられるが，そのエネルギー差は
0.005eVほどと微小となった．
また同様に Yを置換した際のエネルギー変化を Fig. 5.16(b)に示した．横軸は

Fig. 5.15に示した 18R-Mgの模式図における置換層を表し，縦軸は 18R-Mg71Y1の
系のエネルギーを表している．Znの置換時とは異なり，積層欠陥部に置換したモ
デルは完全結晶部に置換したモデルに比べて安定となり，積層欠陥部に偏析しや
すいことを示唆している．加えてそのエネルギーの落ち込みは 0.07eVほどと，Zn
を置換時のエネルギー変化である 0.005eVに比べて 10倍以上と大きい値となった．
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Fig. 5.15: LPSO型 18R構造Mgの模式図. ABCはそれぞれポリタイプ構造の単位
胞における菱形の平面上の (0,0)，(1/3,1/3)，(2/3,2/3)の位置に対応する．‘h’と ‘c’
はそれぞれ hexagonal構造と cubic構造を示している（Jagodzinski記法）.

Fig. 5.16: Fig. 5.15に示した 18R-Mgの各層に (a)Zn，(b)Yを置換した時のエネル
ギー変化．
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2H-Mg中における ZnとYの相互作用エネルギー

2H構造中における局所的な Znと Yの配置を調べるため，Znと Yの相互作用
を求めた．計算には 2Hを 2×2×3に拡張したMg22Zn1Y1を用いた．不純物の構成
を Fig.5.17に示した．1列目は 2H構造の {0001}方向から見た平面図を示した．実
線で示した丸がその面上の原子を表しており，破線で示した丸が隣接する層上に
ある第一近接原子を示し，各々Aサイト，Bサイトとなる．また黒丸，白丸は各々
Zn，Yを示している．2列目以降は側面図を示しており，ヘッダーは Znを置換し
た層とYを置換した層の距離を表している．same layerは ZnとYが同層上に置換
したモデルとなる．Aと Bは同じ hcpユニットセル上に，A’，B’はA，Bとは異
なる hcpユニットセル上に配置されている．
各モデルの系のエネルギーを Fig. 5.18に示した．これによると 1st farの配置を
除き，2H-Mg中においては ZnとYは近づくほど，安定となることがわかる．異
層に離れた配置に比べて，ZnとYが同層上にきた場合，エネルギー的に約 0.2eV
落ち込む．前節で述べた通り，Zn単体では完全結晶部に偏析しやすいが，そのエ
ネルギー的利得は微小である一方，Y単体では積層欠陥部に偏析しやすく，エネ
ルギー的利得は 0.7eVと Znの置換位置の変化によるエネルギー変化に比べて極端
に大きい．これらを統合的に考えると，2H-Mg結晶中において，Znは孤立状態に
おらず，Yとペアで存在することがわかった．また 2H-Mg中に積層欠陥が挿入す
ると，Yがその領域に濃化しやすいことから，ZnもYにつられて積層欠陥部に拡
散する可能性が示唆された．

2H-Mg中における積層欠陥と Zn-Yペアの相互作用

Mg結晶中において，ZnとYがペアで拡散すると予想されることから，Zn-Yペ
アと積層欠陥との相互作用を調べた．積層欠陥を含む 2H-Mgに Zn-Yペアを各々
1原子ずつ置換し，Zn-Yペアを積層欠陥に置換したモデルから，1層ずつ完全結

Fig. 5.17: 2H-Mg中における ZnとYの置換位置の模式図．
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Fig. 5.18: 2H-Mg中における ZnとYの相互作用エネルギー

晶部にZn-Yペアをシフトさせ，系のエネルギーを比較した．Fig. 5.19に計算対象
としたモデルを示した．周期的境界条件を考慮した時，積層欠陥と積層欠陥を相
互作用させないために [0001]方向に 18層積んだ．なお，積層欠陥同士の間には 8
層の完全結晶層があり，9，10層が積層欠陥部となる．

Fig. 5.19の 1行目は，その 2H-Mg中において ZnとYが同一 {0001}面上に置換
したモデル，2，3行目 ZnとYが第一近接関係となる隣接した層に置換したモデ
ルで各々計算を行った．2行目は [0001]方向にZn-Yの並び，3行目はY-Znの並び
の構成となっている．1行目の ZnとYが同一平面上のモデルにおいて，1列目は
積層欠陥部，2列目は積層欠陥部に隣接する完全結晶層，3，4列目は積層欠陥部
から 1，2層各々離れた完全結晶層に各々置換している．2，3行目のモデルにおい
ては，1列目は両不純物原子が積層欠陥部に置換したモデル，2列目は片方の不純
物原子が積層欠陥部，もう一方の不純物原子がその積層欠陥部に隣接する完全結
晶層に置換したモデルとなり，3，4列目となるにつれて不純物原子が積層欠陥か
ら離れた構成となっている．

Fig. 5.20に各構成における系のエネルギーを示した．青はZnとYを同一 [0001]
面上に置換した Fig. 5.19の 1行目のモデルにおけるエネルギーを示しており，緑
と赤は [0001̄]方向からみて，Zn-Y，Y-Znの並びに置換した Fig. 5.19における 2
行目，3行目のモデルにおけるエネルギーを各々示している．
緑と赤のモデルにおいて，両不純物原子が積層欠陥部である 9，10層に置換し
たモデルが最も安定となり，積層欠陥から離れるにしたがってエネルギー的に不
安定になる．したがって，両不純物原子は積層欠陥部に濃化しやすいことがわかっ
た．また [0001̄]方向からみて，赤のY-Znの並びよりも，緑の Zn-Yの方が安定な
ことから，ZnがYを引き連れて拡散するよりも，ZnがYに引き連れられる形で
積層欠陥部に拡散しやすいことがわかった．
次に青で示した同一面上に置換したモデルの方に関して，総じて異層に置換し
たモデルよりも相対的にエネルギーが低くなった．またZnとYを積層欠陥から離
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Fig. 5.19: 積層欠陥を含む 2H-Mg中におけるZn-Yペアの構成を示す模式図．黒丸，
白丸は各々Zn，Yを表しており，破線は積層欠陥部を示している．
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Fig. 5.20: Fig. 5.19で示した各モデルにおける系のエネルギー．縦軸はエネルギー
を示し，横軸は Zn，Yの置換位置を示している．青は ZnとYが同一 [0001]面上
に配置し，緑と赤は [0001̄]方向から見て，Zn-Y，Y-Znの並びとなる．

れた 6層，または 7層に置換したモデルよりも，積層欠陥部である 9層，さらには
積層欠陥部に隣接する完全結晶層である 8層に置換したモデルの方が安定となっ
た．以上よりこれらを統合的に考えると，ZnとYが積層欠陥を含んだ 2H-Mg中
を拡散する場合，原子空孔を絡めて，Zn:6-Y:6→ Zn:6-Y:7→ Zn:7-Y:7→ Zn:7-Y:8
→ Zn:8-Y:8というようにYが積層欠陥に引き寄せられ，それに Znが追随する形
で，両不純物原子は積層欠陥周辺に濃化することが示唆された．

積層欠陥を含んだ 2H-Mg中における Zn-Yペア間の相互作用

Znと Yが異層かつ第一近接関係となる構成 ZnYペアと積層欠陥の相互作用を
考えた場合，その不純物ペアは 2H-Mg結晶中で拡散を経て積層欠陥部に濃化する
ことがわかった．そこで 1つの不純物ペアを積層欠陥部にトラップさせ，もう一
方の不純物ペアの挙動を調べた．その計算モデルを Fig. 5.21に示した．阿部らの
STEM像では積層欠陥部にYが濃化し，そこに隣接する層にZnが濃化していると
予測できる．そこで片方の ZnYペアにおけるYを積層欠陥部である 16層，Znを
それに隣接し，Yと第一近接となる 17層に置換し，もう一方のZnYペアとの相互
作用を計算した．

Fig. 5.21に示したモデルの 1行目は [0001̄]方向から見て，YZn-YZnの並びとな
り，2行目は YZn-ZnYの並びとなっている．また 1列目は不純物ペア間に純Mg
層を挟まず，2列目，3列目は各々1層，2層の純Mg層を不純物ペア間に挟む構成
となっている．実際の計算には，これら 6つのモデル以外にも不純物ペアの両並
びにおいて，不純物ペア間の層を 3，4，5，6，7層とったモデルも用いた．また
積層欠陥部にトラップさせていないZnYペアと 30層に示した不純物がない積層欠
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Fig. 5.21: 積層欠陥を含む 2H-Mg中における Zn-Y2ペアの構成を示す模式図．黒
丸，白丸は各々Zn，Yを表しており，破線は積層欠陥部を示している．

陥との相互作用をキャンセルするため，[0001]方向に 22層の 2H-Mgモデルを使
用した．
各モデルの系のエネルギーを Fig. 5.22に示した．縦軸はMg116Zn2Y2における
系のトータルエネルギー，横軸は不純物ペア間の層数を表しており，層数が 0，1，
2のモデルは Fig. 5.21の 1列目，2列目，3列目に各々対応する．また実線は 1行
目のYZn-YZn，破線は 2行目のYZn-ZnYのモデルのエネルギーを示している．

YZn-ZnYの並びで不純物ペア間が 1層のモデルが最安定，YZn-YZnの並びで不
純物ペア間が 2層のモデルが準安定となり，次にYZn-ZnYの並びで不純物ペア間
が 3層のモデルが安定となり，不純物ペア間の距離が遠くなれば，不安定なる傾向
を示した．このことから ZnYペアが積層欠陥部にトラップされている場合，もう
一方の ZnYペアを引き寄せ，積層欠陥付近の不純物濃度が高くなる可能性が示唆
された．2H-Mg結晶中において ZnとYは，原子空孔と共に拡散することで，互
いに配置を交換できると考えられる．最安定，準安定，またそれらについで安定
なモデルの不純物配置から考えると，完全結晶層中を拡散する ZnYペアは互いに
位置を交換しながら，積層欠陥へと拡散することがわかった．

Znと Yが同層となる構成 次に 5.3.2節において，最安定となった Znと Yが同
層上に配置する構成において，ZnYペア間の相互作用を計算した．各計算モデル
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Fig. 5.22: ZnとYが異層かつ第一近接関係にある構成での ZnYペア間の相互作用
の距離依存性．

を Fig. 5.23に示した．2×2×11に拡張した 2H-Mgを基本とし，Znと Yのペアを
2つ置換した．片方の ZnYペアを 5.3.2節で安定位置となった積層欠陥部に隣接す
る完全結晶部である 0層にトラップし，もう一方の ZnYペアを各々-4層から 4層
まで動かし，計算を行った．Fig. 5.23(a)のモデルは固定していないペアを-1層に
置換し，ZnYペア間にMg層を挟まない．(b)は両ペアを 0層上に置換した．また
この時の 0層の不純物濃度は 100%である．(c)は固定していない ZnYペアを積層
欠陥部である 1層に配置した．(d)はもう一方の積層欠陥部である 2層に配置した
モデルであり，トラップさせた ZnYペアとの間に c層を 1層挟んだ構成である．
計算結果を Fig. 5.24に示した．縦軸はMg84Zn2Y2の系のトータルエネルギーを
示し，横軸は積層欠陥部にトラップさせていない ZnYペアの置換位置を示してお
り，Fig. 5.23で示した層と対応している．本計算では積層欠陥部付近に Zn，Yが
配置されている Fig. 5.23(c)のモデルが最安定となった．これは本結果でも Znと
Yは積層欠陥部付近に集中的に濃化することを示唆している．しかし，積層欠陥
部に隣接する完全結晶層である 0層上の原子が全て ZnとYに置き換わる (b)のモ
デルは，一転して不安定となる．これは唯一，[0001]面の不純物濃度が 100%とな
るモデルであり，1層だけに集中して濃化するわけではないことを示している．

5.3.3 2H-Mgの積層欠陥エネルギーにZnとYが及ぼす影響
これまでの結果から 2H-Mg結晶中において，積層欠陥部に不純物原子であるZn
とYが濃化しやすいことがわかった．そこでその積層欠陥挿入のメカニズムを明
らかにするため，2H-Mg結晶中における完全結晶部を [1-100]方向にすべらせる
ことによって，積層欠陥の入りやすさを調べた．2H-Mg純結晶のモデルとすべり
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Fig. 5.23: 2×2×11 に拡張した 2H-Mg を基本とし，Zn，Y ペアを 2 つ置換した
Mg84Zn2Y2の模式図．

Fig. 5.24: ZnとYが同層かつ第二近接関係にある構成での ZnYペア間の相互作用
の距離依存性．
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Fig. 5.25: 積層欠陥を含んだ 2H-Mg結晶の側面図．9層と 10層の間がすべり面で
ある．(a)不純物を含んでいない純Mg結晶モデル，(b)すべり面に隣接する片側の
c層に ZnとYを置換したMg結晶モデル．

面に隣接する層に不純物原子であるZnとYを置換したモデルを各々用いて，積層
欠陥エネルギーとそのエネルギーバリアを比較した．実際に用いた計算モデルの
側面図を Fig. 5.25に示した．Fig. 5.25の (a)は不純物を含まない 2H-Mg純結晶を
2×2×9に拡張したモデルの側面図を示しており，(b)は (a)のモデルのすべり面付
近に ZnとYを置換したモデルを示している．また Fig. 5.26に Fig. 5.25(b)のすべ
り面における平面図を示した．欠陥のない 2H構造から，すべり面がすべりきって
3C構造になるまでの [1-100]方向のすべり距離を 10等分し，各々のすべり距離に
おいて，積層欠陥エネルギーを求めた．また本計算には構造緩和は行っていない．
計算結果を Fig. 5.27に示した．縦軸は積層欠陥エネルギーを表しており，横軸
はすべり距離を表している．またすべり距離が 0.0の計算は欠陥がない 2H構造の
結果なっており，その時の積層欠陥エネルギーは 0.0 meV/Å2となる．すべり距離
が 1.0の計算は [1-100]方向のすべり面がすべりきった構造であり，積層欠陥付近は
局所的な 3C構造を形成する．またその時の積層欠陥エネルギーはMg純結晶にお
いて 2.37 meV/Å2，積層欠陥に ZnとYを置換したモデルにおいては 0.60 meV/Å2

となった．
2H構造から 3C構造へとすべり面がすべる際，エネルギーの山を超える必要が
ある．そのエネルギーの山となる，積層欠陥エネルギーのピークはMg純結晶が
5.83 meV/Å2，ZnとYを置換したモデルにおいては 2.09 meV/Å2となった．不純
物濃度 0%のMg層よりも，ZnとYが濃化した [0001]面の方が活性化エネルギー
が低いことから，積層欠陥が入りやすいことを示唆している．またこれまでの計
算結果と共に考えると，ZnとYが濃化した層は積層欠陥が入りやすく，またその
積層欠陥へ ZnとYが拡散してくることがわかった．
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Fig. 5.26: Fig. 5.25(b)におけるすべり面の平面図．

Fig. 5.27: Mg結晶中における積層欠陥エネルギーのすべり面の移動距離依存性．実
線が純Mg結晶，破線が Zn，Yを含んだMg結晶の積層欠陥エネルギーを示して
いる．
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5.3.4 Mg合金中の不純物クラスター
前節ではMg合金中における溶質原子と溶質原子の相互作用，ならびに溶質原子
と積層欠陥の相互作用についての計算結果を紹介した．それらの結果からは，溶
質原子である ZnとYはペアでMg結晶中を拡散し，積層欠陥部にトラップされる
ことが示唆された．また完全結晶部の {0001}同層上に Znと Yが濃化すると，そ
こに積層欠陥が導入されやすいこともわかった．しかし，溶質原子濃化の中距離
規則化の傾向は認められなかった．したがって積層欠陥の中距離規則化を促す機
構も示されていない．
本節では，Mg合金中における不純物クラスターの安定性に始まり，不純物クラ
スターと不純物クラスター同士の相互作用，さらにクラスターと溶質原子の相互
作用の結果を報告することから，一旦クラスターが形成されると，他の溶質原子が
そのクラスターとの相互作用からMg結晶中でどのように振る舞うのか議論する．

不純物クラスターの安定性

まずMg合金中におけるL12クラスターの安定性について論じるにあたり，計 72
原子のMg58Zn6Y8と，クラスター同士で相互作用しないよう [0001]方向に 8層積
層させたMg202Zn6Y8のモデルでクラスターの生成エネルギーを計算した．なお，
クラスターのモデル，及びクラスターエネルギーの計算法は，各々Fig. 5.12とEq.
5.2に準ずる．したがって，仮にクラスターエネルギーが 0であれば，ZnとYが
各々Mg合金中で孤立状態である結晶に対して，エネルギー的利得がないことを
示す．
両モデルにおけるクラスターエネルギーを Table 5.1に示した．両モデルにおい
てもZnとYが孤立状態に比べて，4eVほども安定化することがわかった．また両
モデルにおけるクラスターエネルギーにほとんど差がないことから，[0001]方向
でクラスターが隣接していても，ほとんど相互作用しないと考えられる．
本計算による構造最適化前，構造最適化後のL12クラスターの形状をFig. 5.28(a)，

(b)に各々示した．破線は L12クラスターにおける [0001]方向への高さを示すが，
構造最適化後では縮んでいることがわかる．またこの形状が，江草・阿部らによっ
て示された Fig. 5.7の構造最適化のモデルと酷似しているため，信頼出来る結果を
得られたと考えられる．

Table. 5.1: Fig. 5.12(c)の [0001]方向に純Mg層を 2層積層させたMg58Zn6Y8と 8
層積層させたMg202Zn6Y8中の L12クラスターにおけるクラスターエネルギー．

Mg58Zn6Y8 Mg202Zn6Y8

ECluster [eV] -4.043 -4.046
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Fig. 5.28: Mg合金中における (a)構造最適化前，(b)構造最適化後のL12クラスター
の形状．

不純物クラスター同士の相互作用

次に同一 {0001}平面上に複数のクラスターが形成された際のクラスター間の相
互作用を調べた．本計算では Fig. 5.29に示したように，Fig. 5.12(c)を 2 × 2に拡
張したモデルを作成した．クラスターの配置方法はTable 5.2に示した通りである．
各モデルにおけるクラスター 1つ分のエネルギーを Table 5.3に示した．それぞ
れを比較するとクラスターエネルギーの差は最大でも 0.034eVと小さい値を示し
た．したがって，前節では [0001]方向でのクラスター間の相互作用はほとんど見
られなかったのと同様に，同一層上にクラスターが並列して配置したとしてもほ
とんど相互作用しないことが示唆された．

Fig. 5.29: 同一 {0001}平面上に 4つのクラスターを含むMg合金の格子モデル．溶
質原子のみを書き出し，Mg原子は省略している．

Table. 5.2: クラスターを 1-4つ配置する際の配置方法．

配置したクラスターの数 1 2 3 4
クラスターの配置場所 1 1, 2 1, 2, 3 1, 2, 3, 4
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Table. 5.3: 同一 [0001]平面上にクラスターを複数配置した際のクラスターエネル
ギー．配置したクラスターの数とモデルの形状はTable. 5.2とFig. 5.29に対応する．

配置したクラスターの数 1 2 3 4
ECluster [eV] -4.059 -4.080 -4.067 -4.046

クラスターの安定位置

LPSO構造の生成過程において，これまでの結果から，ZnとYが濃化した層は
積層欠陥が導入しやすいことが示唆された．したがって，hcp-Mg中で両溶質原子
が濃化し，L12クラスターもどきを形成し，そこに積層欠陥が入ると仮定できる．
以降，L12クラスターを hcpクラスターと呼ぶ．すると hcp-Mg中の hcpクラスター
は fcc-Mg中の L12クラスターよりも不安定であると考えられる．そこでその両モ
デル，加えて 6H構造，14H構造中のクラスターにおけるクラスターエネルギーを
計算し，安定性を比較した．
実際に用いた hcp-Mg中の hcpクラスターの図を Fig. 5.30に示した．もちろん

hcp構造中には，局所的に cubic構造を示す層がないため，立方構造である L12ク
ラスターをそのまま導入することができない．そこで，Fig. 5.30で示したように，
上段で示した L12クラスターにおける赤枠中の Zn，Yをそれぞれ hcp-Cluster(a)，
(b)のように強引に配置し，hcp構造内にクラスターを作成した.
結果を Table 5.4 に示した．計算前の予想に反して，Fig. 5.30 における hcp-

Fig. 5.30: fcc構造（上段）および hcp構造（下段）に溶質クラスターを入れたモデ
ルの格子モデル．溶質原子のみを書き出し，Mg原子は省略している．
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Table. 5.4: hcp構造，fcc構造，6H構造，14H構造のモデルに Zn-Yクラスターを
導入した際のクラスターエネルギー.

hcp(a) hcp(b) fcc 6H 14H
ECluster [eV] -3.040 -4.418 -3.796 -4.043 -4.046

Cluster(b)で示したクラスターを hcp構造に導入したモデルが最安定となり，準
安定である 14H構造中のクラスターと比較しても，hcp-Cluster(b)の方が約 0.4eV
も低い．この結果から考察するに，溶質原子が濃化した hcp構造中において，ク
ラスターを形成する前に積層欠陥が入り，そこにさらに溶質原子が濃化すること
で L12クラスターが形成されると考えられる．
また，最安定となった hcp構造内におけるクラスターの初期配置と構造最適化
後の原子配置を Fig. 5.31(a)，(b)に各々示した．

(a)の初期配置においては，緑の白線に囲まれた原子がある程度固まってクラス
ターを形成しているように見受けられる一方，(b)の構造最適化後の配置では，青
と赤の枠線に囲まれた原子がそれぞれのクラスターを形成しているように見える．
したがって本計算は，hcp-Mg中において溶質原子が一箇所に濃化した場合，LPSO
構造で観察される L12クラスターではなく，それを分断したような小さなクラス
ターが形成されることを示唆している．

クラスターとZn，Yの相互作用

上述した通り，LPSO構造は積層欠陥が中距離規則化し，その積層欠陥部に溶質
原子が濃化し，L12クラスターを形成している．またこれまでの結果で ZnとYが
同一層に配置された場合，そこに積層欠陥が入りやすいことがわかっている．そ
こで hcp構造中に積層欠陥を入れ，そこ L12クラスターを形成したモデルを作成

Fig. 5.31: hcp構造に入れた溶質原子の (a)初期配置と (b)構造最適化後の原子配置
10)．
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し，そこに孤立状態の Zn，Yを各々添加し，クラスターと溶質原子の相互作用を
調べ，積層欠陥の中距離規則化メカニズムを調べた．
まず [0001]方向に 14層の hcpモデルを用意した．そこに積層欠陥を導入するた
め，2層を fcc構造にすり替え，さらに L12クラスターを形成した．実際に計算に
用いたモデルを Fig. 5.32に記した．赤枠の丸で示したように，クラスターから 1-6
層離した層に Zn，Yを新たに配置した．また，同層内においても Zn，Yを配置す
る場所を考える必要がある．クラスターの含まれた層より [0001]方向の 1-6層離
れた層には A層と C層の 2種類の層がある．それぞれの層において 3もしくは 4
種類の配置場所があり，その様子を Fig. 5.33に示した．Fig. 5.33は以上より，こ
のモデルではクラスターから 1，3，5層離れた層は C層，2，4，6層離れた層は
A層となっており，それぞれに 3もしくは 4種類の配置場所がある．そのため Zn，
Yごとに計 21モデルで計算を行った.

Zn，またはYを追加したモデルの計算結果をそれぞれ Fig.5.34の (a)，(b)に示
した．両図における赤，青，緑，黄はそれぞれ Fig. 5.33に対応しており，クラス
ターの中心から第 0-3近接に溶質原子を配置した際の系全体のエネルギーを表し
ている．まず Fig.5.34(a)のZnを追加したモデルの計算結果を確認すると，系全体
のエネルギーの差が最大約 0.02eVほどである．したがって，Znはクラスターから
見てどの位置に配置してもあまり相互作用せず，排除されるわけでも引き寄せら
れるわけでもないと考えられる．一方，Fig.5.34(b)のYを追加したモデルの計算
結果を確認すると，エネルギー差が最大約 0.2eVもある．このエネルギー差は Zn
を追加した場合に比べ約 10倍という大きな差であり，Yはクラスターと大きく相

Fig. 5.32: クラスターを導入したモデルに不純物を加えたモデルの模式図．白丸，
黒丸は各々Zn，Yを表しており，赤枠の丸は本計算で新たに追加した Zn，Yであ
る．緑の太線で囲まれたZn，Yがクラスターを構成している．(a)-(c)はクラスター
から追加した Zn，Yがそれぞれ 1-3層離れたモデルである.
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Fig. 5.33: FIg. 5.32で示したモデルの (0001)面である A層と C層の模式図．赤，
青，緑，黄枠の丸はそれぞれクラスターからの第 0-3近接の原子を表している．

Fig. 5.34: Fig. 5.32，5.32で示したモデルに (a)Zn，(b)Yを追加配置したモデルに
おける系のトータルエネルギー．

互作用すると考えられる．また，Yはクラスターから遠ざかるほどエネルギー的
に安定となっている．加えて，ZnはYと近い位置関係を取ることでエネルギー的
に安定となることから，ZnとYはペアーで拡散し，クラスターからある程度距離
をおいた位置に落ち着くと考えられる．したがって，例えば L12クラスターを形
成した層に挟まれたZnとYはペアで拡散し，そのL12クラスターの層の中間で溶
質原子の濃化が始まると考えられる．

5.4 議論
Mg合金の LPSO構造形成において，積層欠陥の導入が律速するシナリオでは

Mg結晶において積層欠陥の導入，及び中距離規則化が先行し，後に溶質原子が積
層欠陥部に濃化する．このシナリオが成立するには純Mgがアニーリング温度にお
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いて 18R，あるいは 14Hなどの LPSO構造が最安定構造とならなければならない．
そしてこれを支持する結果が，飯久保らの熱振動効果を取り入れたMg結晶多形
における相安定性の第一原理計算によって報告されている．彼らの結果では，ア
ニーリング温度において 18R構造が最安定構造とされている．しかし 2H-18R構
造間の自由エネルギー差は 5meVと微小であり，本章で紹介した 2H-Mg中の Zn
とYの配置の違いによるエネルギーの振れ幅は約 0.2eVと，構造エネルギー差に
比べて 20倍もの開きがある．
また ZnとYはその相互作用から，ZnがYに追随する形でMg結晶中を拡散す
ることがわかった．そして 2H-Mg中においては，両原子が異なる {0001}面に配置
されている場合は，最近接に位置する構成が最も安定となる．さらに同一 {0001}
面に配置されるとより安定化した．さらに Znと Yが濃化した面は，不純物が濃
化していない層に比べて，積層欠陥エネルギーが 2eV以上も低く，積層欠陥が入
りやすい．そしてその積層欠陥にさらに溶質原子濃化が促進される機構が示唆さ
れた．
次に，Zn，Yの溶質原子は積層欠陥部でクラスタリングすることで，両不純物
が孤立した状態に比べて約 4eVも安定化した．したがって，積層欠陥部へ溶質原
子が濃化すると，即座にクラスタリングすると考えられる．またこの L12クラス
ターは他の L12クラスターとほとんど相互作用しないことがわかった．
完全結晶部においてもZnとYが濃化することが木口らの実験によって報告され
ているが，その溶質原子濃化層において形成されるであろう hcpクラスターはL12

クラスターに比べて，さらに 0.4eVも安定となった．したがってLPSO層の形成過
程においては，完全結晶層の溶質原子濃度がある程度まで高まれば，クラスタリ
ングする前に積層欠陥が入り，局所的に fcc構造を形成した後にL12クラスターを
形成すると考えられる．
またMg結晶中の L12クラスターと溶質原子の相互作用について，Znは L12ク
ラスターとの距離に関わらずエネルギー的な変化はほとんどないが，Yはクラス
ターから離れれば離れるほど安定化することがわかった．これはZnとYはペアで
拡散するという結果と複合的に考えると，クラスター付近に存在するZn-Yペアは
クラスターから離れるように拡散することがわかった．
仮に hcp-Mg合金中の 2箇所の完全結晶部で溶質原子が濃化し，積層欠陥が入っ
て，さらなる溶質原子濃化から L12クラスター層が形成されたと仮定する．する
とその 2箇所のL12クラスターとの相互作用から，両クラスター層に囲まれた孤立
状態のZn-Yペアは，クラスターから掃き出されるようにちょうどそのクラスター
間の中間付近に濃化しやすいと考えらる．そしてその中間付近では溶質原子濃化
により再び積層欠陥が入りやすくなる．このプロセスの繰り返しによってMg結
晶中における積層欠陥が中距離規則化する可能性が示唆された．
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5.5 結言
本章ではMg合金における LPSO構造の生成機構について，その構造の積層欠
陥の中距離規則化に焦点を当て，「積層欠陥の導入が律速過程である」としたシナ
リオと「溶質原子の濃化が律速過程である」としたシナリオの 2つのシナリオに
おける素過程を第一原理計算によって調べた結果を報告した．両シナリオの素過
程は以下の通りである．

• 積層欠陥の導入が律速過程

1. 2H-Mg合金中で積層欠陥が周期的に発生する．
2. 拡散した溶質原子が積層欠陥部に濃化し，クラスタリングする．

• 溶質原子の濃化が律速過程

1. 2H-Mg合金中で溶質原子が濃化する．
2. 溶質原子の濃化層で積層欠陥が入る．
3. 溶質原子が濃化した積層欠陥部でクラスタリングする．
4. クラスター層から 4層ほど離れた層で，再び溶質原子濃化が始まる．
5. さらにその溶質原子濃化層で積層欠陥が入る．

積層欠陥の導入が律速過程としたシナリオに関して，LPSO型Mg合金が観察さ
れるアニーリング温度においては，通常の 2H構造よりもLPSO構造の一つである
18R構造が最安定構造であると飯久保らの第一原理計算では示されており，積層
欠陥の導入と中距離規則化が溶質原子の濃化よりも律速過程であると主張されて
いるが，構造エネルギー差は 5meV以内と微小である．
そこで，次に溶質原子の濃化が律速過程としたシナリオを検討した．このシナ
リオの是非を調べるにあたり，Mg中における溶質原子同士，また溶質原子と積層
欠陥との相互作用を計算し，結晶中における不純物の拡散挙動を調べた．加えて，
Mg結晶中のクラスターの安定性，ならびにクラスターと溶質原子の相互作用も計
算した．
これらの計算から得られた結果は以下の通りである．

• Mg結晶中における ZnとYの挙動

1. Znは積層欠陥と相互作用しないが，一方のYは積層欠陥に強く引き寄
せられる．

2. ZnはYに追随する形で結晶中を拡散する．
3. ZnとYが濃化した {0001}面は積層欠陥が入りやすい．

• Mg結晶中における L12クラスターの安定性と溶質原子との相互作用
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1. Znと Yはクラスタリングすることで孤立状態に比べて 4eVも安定化
する．

2. クラスター同士で相互作用しない．

3. L12クラスターよりも hcpクラスターの方が 0.4eVも安定する．

4. hcpクラスターは L12クラスターを 2つに分断したような形状を示す．

5. L12クラスターと Znはほとんど相互作用しないが，Yはクラスターと
離れるほど安定化する．

以上の結果より，LPSO構造の生成シナリオは

1. hcp-Mg結晶中で ZnとYの不純物濃化が高い完全結晶部で積層欠陥が入る．

2. その積層欠陥部でさらに不純物濃化が加速し，L12クラスターが形成される．

3. 1-2で形成された 2つの L12クラスター層に挟まれた ZnとYは，両端の L12

クラスターから掃き出されるようにして，その中間層に濃化する．

4. 1-3を繰り返す．

と考えられる．このプロセスの繰り返しによってMg結晶中における積層欠陥が
中距離規則化する可能性が示唆された．
ただし，Mg合金中におけるクラスターの安定性に対する議論では，hcpクラス
ターが L12クラスターよりもさらに安定化する．したがって上記の提案したシナ
リオの実現には，完全結晶部でクラスターを生成する前に積層欠陥が入る必要が
あり，この機構は明らかになっていない．しかし本章で詳述したLPSO型Mg合金
の生成機構の第一原理計算によって得られた結果は，今なお明らかになっていな
い LPSO構造の生成機構に対し，積層欠陥の中距離規則化の可能性を示す重要な
知見である．
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本論文では，積層欠陥と溶質原子の相互作用を第一原理計算によって見積もった
結果を報告した．またその検討内容は，SiCの熱振動効果を取り入れた自由エネル
ギー，Si結晶中のドーパントにおける溶解エネルギー，ならびにLPSO型Mg-Zn-Y
合金の生成機構の三つである．本章ではこれらの研究で得られた知見を順にまと
めた．

SiC結晶多形の振動自由エネルギーの第一原理計算

SiC単結晶を安価に生成する新奇の液相成長法であるMSEの駆動力は，実験温
度における 3C-SiCの準安定性であると西谷らによって考えられてきた．そこで熱
振動効果と熱膨張を取り入れた第一原理計算から，SiC結晶多形の有限温度の相安
定性を検討したところ，

1. 基底状態においては 4H，6H-SiCが 3C-SiCよりも安定．

2. 熱振動効果と熱膨張を取り入れると全温度域で 6H-SiCが安定．

3. 構造間の自由エネルギー差は最大でも 5meV/SiC pair程度．

以上の結果を得た．MSEでは 1800℃以上の高温度域においては 6H-SiCが成長す
るという報告もされており，これは我々の計算結果と整合する．しかし 1800℃で
4H-SiCが最安定構造であるというMSEの原理と考えられている仮説を再現でき
なかった．しかし本計算は窒素などの不純物の混入を一切無視し，また計算原理
の特性上，非調和項も取り入れていない．したがって得られた構造間の自由エネ
ルギー差が非常に微小であることから，それらの影響を踏まえて計算すると，相
安定性は容易に逆転する可能性がある．したがって，窒素不純物を取り入れた自
由エネルギー計算や，非調和項を取り入れたモンテカルロ・シミュレーションな
どによって相安定性を再検討する必要がある．

Siドーパントの第一原理計算

実験的に調べられたドーパントの積層欠陥部への偏析メカニズムについて，電
子構造とドーパント置換による格子ひずみの 2つの可能性を第一原理計算によって
検証した．まずそのドーパントの積層欠陥部への偏析挙動を調べるため，n型ドー
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パントであるN，P，As，Sb，p型ドーパントである B，Al，Ga，Inを Si結晶中
の完全結晶部，または積層欠陥部に各々置換し，ドーパントの溶解エネルギー変
化を比較した．それと同時に各モデルにおけるエネルギー準位図を描画し，電子
構造変化を調べた．また格子ひずみの効果は Si純結晶の完全結晶部と積層欠陥部
を別々に伸縮させたモデルのエネルギー変化を比較することで検証した．
得られた結果は，

• Si結晶中におけるドーパントの偏析挙動

1. Al，Ga，In（p型ドーパント），P，As，Sb（n型ドーパント）は積層欠
陥部に濃化することで溶解エネルギーが低下し，その偏析エネルギーは
0.1eVにもなる．

2. Bは積層欠陥部に隣接する完全結晶部に濃化するモデルが最安定．

3. Nは不純物濃度によって挙動が変化し，濃化層が定まらなかった．

• ドーパント置換時の電子構造変化

1. p型ドーパントのAl，Ga，Inを積層欠陥部に置換した時，完全結晶部
へ置換した時に比べて価電子帯のエネルギーレベルが低下する．

2. n型ドーパントの P，As，Sbを置換した場合，溶解エネルギーに対応す
るように不純物準位が上下し，積層欠陥部に置換した場合，完全結晶部
に置換時に比べて不純物が低下する．

• Si純結晶中の格子歪みの効果

1. 完全結晶部に比べて，積層欠陥部は {0001}方向に収縮しにくく，伸張
しやすい．

2. しかしそのエネルギー的利得は小さく，Asを置換時で得られるエネル
ギーの低下は 1meV程度．

の通りである．ドーパントの偏析挙動の予測は，大野らによる P，As，Sb，Gaは
積層欠陥部に偏析し，Bは偏析しないという実験結果と整合する．またドーパン
トの偏析に格子歪みの影響は少ないという予測も，Ariasと JoannopoulosらのGe
半導体中におけるドーパント偏析の第一原理計算による主張と同じであり，信頼
うる結果であると考えられる．また，これまでドーパント偏析の是非は n型，p型
で区分されると考えられてきたが，本結果はその予測を否定し，ドーパントタイ
プに区分されないことを示した．n型ドーパントの偏析は不純物準位の低下による
という点に関してはこれまでの定説と同じだが，p型ドーパントにおいても積層欠
陥部への偏析によって，価電子帯そのものが下がり，安定化するという全く新し
い知見を示した．
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LPSO型Mg合金の生成機構の第一原理計算

Mg合金におけるLPSO構造は積層欠陥の中距離規則化に伴い，その積層欠陥部
に Zn，Yが濃化し L12クラスターを形成するという特徴を有する．その LPSO構
造の生成機構について，その構造の積層欠陥の中距離規則化に焦点を当て，「積層
欠陥の導入が律速過程である」としたシナリオと「溶質原子の濃化が律速過程で
ある」としたシナリオの 2つのシナリオにおける素過程を第一原理計算によって
検討した．両シナリオの素過程は以下の通りである．

• 積層欠陥の導入が律速過程

1. 2H-Mg合金中で積層欠陥が周期的に発生する．

2. 拡散した溶質原子が積層欠陥部に濃化し，クラスタリングする．

• 溶質原子の濃化が律速過程

1. 2H-Mg合金中で溶質原子が濃化する．

2. 溶質原子の濃化層で積層欠陥が入る．

3. 溶質原子が濃化した積層欠陥部でクラスタリングする．

4. クラスター層から 4層ほど離れた層で，再び溶質原子濃化が始まる．

5. さらにその溶質原子濃化層で積層欠陥が入る．

積層欠陥の導入を律速過程としたシナリオに関して，LPSO型Mg合金が観察さ
れるアニーリング温度においては，通常の 2H構造よりもLPSO構造の一つである
18R構造が最安定構造であると飯久保らの第一原理計算では示されており，この
結果はこのシナリオを支持するものである．しかしその構造間の自由エネルギー
差は 5meV以内と微小である．
そこで，次に溶質原子の濃化が律速過程としたシナリオを検討した．このシナ
リオの是非を調べるにあたり，Mg中における溶質原子同士，また溶質原子と積層
欠陥との相互作用を計算し，結晶中における不純物の拡散挙動を調べた．加えて，
Mg結晶中のクラスターの安定性，ならびにクラスターと溶質原子の相互作用も計
算した．
これらの計算から得られた結果は以下の通りである．

• Mg結晶中における ZnとYの挙動

1. Znは積層欠陥と相互作用しないが，一方のYは積層欠陥に強く引き寄
せられる．

2. ZnはYに追随する形で結晶中を拡散する．

3. ZnとYが濃化した {0001}面は積層欠陥が入りやすい．
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• Mg結晶中における L12クラスターの安定性と溶質原子との相互作用

1. Znと Yはクラスタリングすることで孤立状態に比べて 4eVも安定化
する．

2. クラスター同士で相互作用しない．

3. L12クラスターよりも hcpクラスターの方が 0.4eVも安定する．

4. hcpクラスターは L12クラスターを 2つに分断したような形状を示す．

5. L12クラスターと Znはほとんど相互作用しないが，Yはクラスターと
離れるほど安定化する．

以上の結果より，LPSO構造の生成シナリオは

1. hcp-Mg結晶中で ZnとYの不純物濃化が高い完全結晶部で積層欠陥が入る．

2. その積層欠陥部でさらに不純物濃化が加速し，L12クラスターが形成される．

3. 1-2で形成された 2つの L12クラスター層に挟まれた ZnとYは，両端の L12

クラスターから掃き出されるようにして，その中間層に濃化する．

4. 1-3を繰り返す．

と考えられる．このプロセスの繰り返しによってMg結晶中における積層欠陥が
中距離規則化する可能性が示唆された．
ただし，Mg合金中におけるクラスターの安定性に対する議論では，hcpクラス
ターが L12クラスターよりもさらに安定化する．したがって上記の提案したシナ
リオの実現には，完全結晶部でクラスターを生成する前に積層欠陥が入る必要が
あり，この機構は明らかになっていない．しかし本章で詳述したLPSO型Mg合金
の生成機構の第一原理計算によって得られた結果は，今なお明らかになっていな
い LPSO構造の生成機構に対し，積層欠陥の中距離規則化の可能性を示す重要な
知見である．
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