
Title Al2O3(0001)傾斜基板上に積層したFe薄膜の超薄膜領
域における磁気特性とナノ構造

Author(s) 白土, 優

Citation 大阪大学, 2004, 博士論文

Version Type VoR

URL https://hdl.handle.net/11094/115

rights

Note

The University of Osaka Institutional Knowledge Archive : OUKA

https://ir.library.osaka-u.ac.jp/

The University of Osaka



 
 

1

 
 
 
 

博士学位論文 

 

Al2O3(0001)傾斜基板上に積層した Fe 薄膜の 

超薄膜領域における磁気特性とナノ構造 

 

 

 

 

 

 

2004 年 

 

 

白土 優 

 
 



目次 

 

第1章 序論 

1.1 研究の背景 

1.2 磁性体超薄膜に関するこれまでの研究 

1.3 磁性体超薄膜における島状成長と磁気特性 

1.4 磁性体超薄膜の磁気異方性制御 

1.5 本研究の目的 

1.6 本論文の構成 

参考文献 

 

第2章 傾斜基板，磁性体超薄膜作製法および各種測定方法とその評価法 

2.1 緒言 

2.2 傾斜基板作製方法  

2.3 磁性体超薄膜作製方法 

(a) 製膜装置 

(b) 試料設計と作製条件 

2.4 各種評価方法 

2.4.1 構造評価法 

2.4.2 磁気特性評価法  

参考文献 

 

第3章 種々の膜厚をもつ Fe 超薄膜の磁気状態とナノ構造 

3.1 緒言 

3.2 種々の膜厚をもつ Fe 超薄膜の磁気状態 

3.2.1 膜厚 5 ML 以下の Fe 超薄膜 

3.2.2 膜厚 10 ML の  Fe 超薄膜 

3.2.3 膜厚 15 ML 以上の Fe 超薄膜 

3.3 考察 

3.3.1 Fe 超薄膜の結晶成長 

3.3.2 超常磁性・強磁性遷移 

3.4 結言 

参考文献 

・・・  1

・・・  1

・・・  1

・・・  6

・・・ 10

・・・ 13

・・・ 14

・・・ 17

・・・ 22

・・・ 22

・・・ 23

・・・ 26

・・・ 26

・・・ 27

・・・ 30

・・・ 30

・・・ 36

・・・ 45

・・・ 48

・・・ 48

・・・ 49

・・・ 51

・・・ 55

・・・ 58

・・・ 60

・・・ 60

・・・ 73

・・・ 81

・・・ 83



 
 

3

 

第4章 Fe 超薄膜の超常磁性挙動とナノ構造 

4.1 緒言 

4.2 超常磁性挙動の成長温度依存性 

4.2.1 微粒子体積 

4.2.2 微粒子間の磁気的相互作用  

(a) 相互作用系における超常磁性挙動 

(b) 非相互作用系における超常磁性挙動 

4.3 考察 

4.4 結言 

参考文献 

 

第5章 超常磁性・強磁性遷移領域における Fe 超薄膜の磁気状態 

5.1 緒言 

5.2 超常磁性・強磁性混在状態に与える成長温度および基板傾斜の影響 

5.2.1 平坦な基板上に作製した Fe 超薄膜 

5.2.2 傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜 

5.3 考察 

5.4 結言 

参考文献 

 

第6章 傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜の磁気異方性とナノ構造  

6.1 緒言 

6.2 Fe 超薄膜の磁気異方性に与える基板傾斜の影響 

6.3 考察 

6.4 結言 

Appendix 

参考文献 

  

第7章 総括 

 

謝辞 

本研究に関する成果 

・・・ 85

・・・ 85

・・・ 88

・・・ 90

・・・ 95

・・・102

・・・105

・・・110

・・・116

・・・117

・・・119

・・・119

・・・119

・・・125

・・・130

・・・133

・・・136

・・・137

・・・138

・・・138

・・・139

・・・149

・・・159

・・・160

・・・162

・・・162

・・・165

・・・166



 
 

1

第 1 章 序論 

 

1.1 研究の背景 

 磁性体のサイズが減少し，磁壁幅，交換結合長といった磁性体の磁気特性を特徴付ける

特性長程度となると，超常磁性  (1-1)などのバルクには現れない磁気状態が現れる．このよ

うな磁気状態の存在は，1950 年頃から Néel らによって理論的に予測されていた  (1-2)．また，

実験的にも様々な系で超常磁性  (1-3), (1-4)，spin vortex 構造  (1-5) – (1- 8)などの微小磁性体特有の

磁気状態が観測されている．従来，このような微小磁性体に関する研究は，主として物理

的な興味に基づいて行われてきた．しかしながら，近年の磁気記憶（ストレージ）装置の

急速な発展により，微小磁性体の磁気記録媒体への応用が期待されており  (1-9), (1-10)，応用

を視野に入れた研究も必要となっている．情報記憶装置の中でも，磁気ディスク装置の発

展は著しく，その記録密度は 1990 年代以降，年率 60%以上の成長率を維持している  (1-10)．

記録密度の上昇にともない，磁気ディスク装置を構成する磁気記録媒体は，数十ナノメー

ター程度の微小磁性体により構成されるようになってきた．このため，今後の更なる磁気

ディスク装置の高密度化には，数十ナノメーター，あるいはそれ以下のサイズをもつ微小

磁性体の磁気特性についての理解が不可欠である．上記のような物理的な興味，応用上の

必要性に加えて，近年の構造制御技術および物性評価技術の向上により，微小磁性体のよ

り精密な構造制御と物性評価が可能になったことも，微小磁性体への注目を高める要因の

ひとつとなっている．  

 

1.2 磁性体超薄膜に関するこれまでの研究 

 本節では，微小磁性体に関するこれまでの研究として，本研究で対象とする磁性体超薄

膜に関する研究を中心に述べる．超薄膜の磁性については，古くから理論  (1-2), (1-11) – (1-18) ，

実験  (1-19) – (1-23)ともに様々な研究が行われてきた．理論的には，Mermin らによって，2 次

元の等方的なハイゼンベルグモデルでは有限温度で強磁性や反強磁性といった磁気秩序が

存在し得ないことが証明された  (1-13) ．実験的にも，1970 年，Liebermann らによって電着

法で作製した Ni 薄膜において表面第 1 層は磁気モーメントが存在しない dead layer である

との報告  (1-21) がなされた．これらの報告は，超薄膜の磁性に関する研究の契機となった報

告である．しかしながら，後に，一軸磁気異方性や双極子相互作用の存在下では 2 次元系

においても磁気的長距離秩序が安定化することが示され  (1-16)，また，Liebermann らの実験

結果における dead layer も表面の不純物によるものであることが示された．現在では，2



 
 

2

次元超薄膜においても dead layer は存在せず，膜厚が単原子層程度の超薄膜においてでも

磁気モーメントが存在することが知られている  (1-24), (1-25)．Liebermann らの実験に代表され

るように，超薄膜に関する研究は表面構造，清浄度を制御することが難しく，超薄膜の磁

性について詳細な知見が得られるようになったのは最近である．また，走査型プローブ顕

微鏡  (1-26) – (1-31)などの表面観察技術，磁気光学カー効果  (1-32), (1-33)などの測定技術の向上も，

近年の磁性体超薄膜に関する研究が躍進した要因となっている．最近では，薄膜作製技術，

物性評価技術の向上により，磁性体超薄膜の研究は 2 次元薄膜  (1-34) – (1-45)，1 次元細線  (1-46) 

– (1-53)，0 次元ドット  (1-54) – (1-57)および微粒子  (1-58) , (1-59) といった低次元構造を対象とした研

究へと変遷している．  

2 次元超薄膜に関する研究は，1980 年代から現在に至るまで多くの研究がなされており，

巨大磁気モーメント  (1-34) – (1-36)，有限サイズ効果  (1-37), (1-38)，垂直磁気異方性  (1-39) – (1-42) な

ど，種々の興味深い現象が報告されている．最近では，物理現象の発現，解明を目指した

研究とともに，デバイス素子への応用を視野に入れた研究が多くなされている．トンネル

磁気抵抗効果に用いられる絶縁体上に作製した磁性体超薄膜  (1-43)，後述するスピントロニ

クスデバイスの実現を目指した基礎研究として半導体基板上に作製した磁性体超薄膜  

(1-44)，スピンバルブ薄膜に用いられる反強磁性体超薄膜  (1-45) などに関する研究がこれに当

たる． 

 構造制御技術の向上は，基板上に存在するステップを利用して 1 次元構造を作製するこ

とも可能にした  (1-46) – (1-54)．ステップを利用した 1 次元構造の作製は，磁性体のステップ

エッジでの選択成長を利用する．このような成長は限られた系でしか観測されておらず，

Cu (1-48), (1-49)，Pd (1-50) および W  (1-51) – (1-54) 上に成長させた Fe は，ステップエッジで単原

子細線を形成する限られた例である．中でも，W(110)基板上に作製した Fe 細線に関して，

種々の研究が行われており，1 原子層以下で発現する dipolar superferromagnetism  (1-51) な

ど，1 次元構造特有の磁気状態も観測されている．また，Fe 膜厚が 1.5 原子層程度におい

て膜面内磁化状態と垂直磁化状態が混在し，垂直磁化した Fe stripe における磁気的な不連

続状態が観測されたとの報告  (1-52) – (1-54) もある．W(110)基板上に作製した膜厚 1.5 原子層

の Fe における，磁気的不連続構造を示す実験結果を Fig. 1.1 (1-54) に示す．Fig. 1.1(a) に示

すように，膜厚 1.5 原子層の Fe 超薄膜は，2 原子層厚さの Fe stripe と 1 原子層厚さの連

続膜から構成される．このため，2 原子層厚さの Fe stripe は，構造上は連続膜である．こ

のような連続膜に対して，トンネル電流スペクトル（dI/dU スペクトル）には Fe 超薄膜内

でのスピンの分布が明瞭に現れ，磁気的な不連続性が観測される（Fig. 1.1(b), (c)）．Fig. 

1.1(b)に示したように dI/dU スペクトルには，非磁性である W を tip として用いた場合，
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原子層厚の違いによるスペクトル形状の違いのみが現れる．一方，磁性体である Gd を tip

として用いた場合，原子層厚によるスペクトル形状の違いに加えて，垂直磁化した 2 原子

層厚さの Fe stripe の磁化方向によるスペクトルの違いが明瞭に観測されている．また，

dI/dU マップには Fe の磁化方向に対応するコントラストが現れており，2 原子層厚さの Fe 

stripe の垂直磁化状態および，1 原子層厚さの連続膜部分の面内磁化状態という Fe 超薄膜

内でのスピン分布が観測されている（Fig. 1.1(c)）．Fig. 1.1(c)から，Fe stripe に対応するコ

ントラストが Fe stripe 間で分離していることがわかる．このことは，構造上は連続膜であ

る Fe stripe が磁気的に不連続であることを示している．これらの結果は，ステップフロー

成長を巧みに利用して磁気状態を制御した非常に興味深い結果である． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 1.1  (a) Cross sectional view and topography of 1.5 ML Fe film grown on W(110).  (b) 
Tunneling spectra of single and double height Fe stripes.  (c) Map of dI/dU signals 

(1-54).  
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 磁性体ドット，磁性体微粒子といった 0 次元構造を作製する方法には，微細加工  (1-55) 

–(1-62)，グラニュラー薄膜の利用  (1-63)，化学合成法  (1-64) など種々の方法がある．これらの

作製方法の中でも，近年，電子線リソグラフィー等の微細加工技術を駆使して，規則的に

配列させた磁性体ドットに関する研究は数多く行われている．これらの研究は，規則的に

配列させた磁性体ドット間の静磁気的相互作用  (1-55), (1-56)，spin vortex 構造の磁化状態およ

び磁化過程の制御に関する研究  (1-57), (1-58)などの基礎研究から，応用を視野に入れた研究ま

で多岐に渡っている．応用を視野に入れた研究として，現在，特に活発に研究が行われて

いるものには，現行の半導体メモリに対抗する磁気ランダムアクセスメモリ（Magnetic 

Random Access Memory : MRAM） (1-59), (1-60)，次世代の磁気記録媒体として期待されている

パターンドメディア  (1-61), (1-62) に関する研究が挙げられる．しかしながら，現在の微細加

工技術を用いて作製することのできる磁性体ドットのサイズは，数十ナノメーターが限界

であり，前節で述べたような，数ナノメーターのサイズをもつ磁性体微粒子を作製するに

は至っていない．このような状況において，磁性体超薄膜の成長初期過程で観測される島

状成長（Volmer‐Weber 成長 : V‐W 成長） (1-65) – (1-82) は，数ナノメーターのサイズをも

つ磁性体微粒子を自己組織的に形成させることのできる方法として，近年注目を集めてい

る．磁性体微粒子が注目を集めるひとつの理由は，磁性体微粒子は工学的応用上の種々の

利点をもつことにある．例として，磁性体微粒子を磁気記録媒体として用いた場合，微粒

子間の静磁気的相互作用を低減できるため，磁気デバイスにおける磁気ノイズを低減する

ことができる  (1-83) といったことが挙げられる．V‐W 成長を起こす磁性体超薄膜に関する

研究は，本研究の中心となるテーマであるため，次節で詳細に述べる． 

 以上は，微小磁性体の磁化に関する研究である．最近では，微小磁性体のスピン偏極電

流に関する研究も行われている．従来の半導体技術との融合により，電子のスピンと電荷

（キャリア）の両方を利用し，新規デバイス素子の開発をめざすスピントロニクスという

研究分野も確立された  (1-84), (1-85)．この分野の研究は，強磁性体から放出されたスピン偏極

電子のスピン拡散長を求める研究  (1-86), (1-87)，非磁性金属および半導体中へのスピン偏極し

た電子を注入し，非磁性金属をスピン偏極させる，あるいは磁性金属の磁化を反転させる

といったスピン注入に関する研究  (1-88), (1-89) など多岐に渡っている．  

 

1.3 磁性体超薄膜における島状成長と磁気特性 

 前節で述べたように，磁性体の島状成長（Volmer‐Weber 成長 : V‐W 成長）を利用し

て作製した磁性体微粒子は，応用上の期待にもかかわらず，これまで限られた系において
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しか研究がなされていない．V‐W 成長を起こす系としてこれまで，MgO(001) (1-65) – (1-72)，

Al2O3(0001) (1-73) – (1-75) などの酸化物基板および， GaAs(001) (1-76) – (1-78)，InAs(001) (1-79)，

ZnSe(001) (1-80)などの半導体基板上に作製した Fe 超薄膜についての研究が行われている．

酸化物基板の中でも，MgO(001)基板上に作製した Fe 超薄膜は，MgO(001)基板上の Fe 単

原子層が free standing な状態を実現できるという理論的予測  (1-90)もあり，基礎的な立場か

ら多くの研究が行われている．しかしながら，これらの研究はいずれも，磁性体膜厚が数

nm 以上と比較的厚い薄膜についての研究であり，数原子層程度の超薄膜領域にある磁性

体超薄膜に関する研究は行われていない．また，これらの報告には，Fe 超薄膜の構造につ

いての検討  (1-65), (1-67), (1-70), (1-71) しか行われていない報告も多く，磁気特性と構造の相関に

ついての詳細な知見を得るには至っていない．磁気特性に関する研究としては，

Al2O3(0001)基板上に作製した Fe 超薄膜についての報告がある  (1-73)．この超薄膜では，比

較的厚い膜厚領域まで島状構造が保たれ，この島状構造を利用してトンネル磁気抵抗効果

が測定されている  (1-73)．この系に関しては，最近研究が始まったばかりであり研究例も少

なく，不明な点が多い． 

また，スピントロニクスデバイス素子への応用を目指した基礎研究として，GaAs(001)，

InAs(001)などの半導体基板上に作製した Fe 超薄膜に関する研究も行われている．この中

でも，GaAs(001)基板上に作製した単結晶 Fe 超薄膜では，膜厚による超常磁性・強磁性遷

移など，V‐W 成長に起因する磁気状態の変化も観測されている  (1-76)．Fig. 1.2 に，

GaAs(001)上に作製した Fe 超薄膜の各膜厚における磁化曲線を示す． 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 1.2  Magnetization curves of ultrathin Fe 
films grown on GaAs(100) substrates. Fe 
thickness is (a) 0, (b) 3.5, (c) 4.0, (d) 4.3, 
(e) 4.8, (f) 5.2, (g) 6.0, (h) 7.0, (i) 14 and (j) 
20 ML, respectively (1-76).  
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Fe の磁気状態は，Fe 膜厚の増加にともない，Fe 膜厚 3.5‐4.3 原子層（Monolayer : ML）

における超常磁性から Fe膜厚 4.8 ML以上での強磁性状態へと変化している．この報告は，

磁性体膜厚の増加にともなう磁気状態の変化を検討した数少ない報告であるが，Fe 超薄膜

の構造については検討していない． 

磁気記録媒体への応用を目指した基礎研究として，MgO(001)基板上に作製した FePt 粒

子に関する研究も行われている  (1-82)．この系では，微粒子構造と磁化反転過程，異方性磁

場などの諸物性が詳細に検討されており，磁気特性と構造の相関について検討した数少な

い報告である． 

これまでに報告されている研究結果を，Table 1.1 にまとめる．表からわかるように，こ

れまで行われてきた研究は，そのほとんどが比較的厚い膜厚領域での研究であり，また，

磁性体超薄膜の構造のみ (1-65), (1-67), (1-70), (1-71), (1-73), (1-74)，あるいは磁気特性のみ (1-75), (1-76), (1-79)

の報告も多い．V‐W 成長を起こす磁性体超薄膜の磁気特性と構造の相関についての研究

は，開始されたばかりである． 
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Table 1.1  Summary of previous reports on the ultrathin magnetic films which grow in V-W 

growth mode. 
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(1-70)×
Sphere islands with atomically 

flat terrace.550 KFeH. Oka et al.

(1-71)×Pyramid like square islands.550 KFe （5 nm）A. Subagyo et al.

(1-82)○Sphere islands973 KFePt (0.5 - 3.0 nm)MgO(001)S. Okamoto et al
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1.4 磁性体超薄膜の磁気異方性制御 

 磁性体超薄膜を磁気デバイスとして応用することを視野に入れた場合，磁化方向の制御，

つまり磁気異方性の制御は不可欠である．磁性体超薄膜における磁気異方性を制御する方

法として，以下に述べる 2 つの方法が用いられている．   

 ひとつは，結晶磁気異方性の起源であるスピン‐軌道相互作用の制御である．この方法

では，表面・界面での結晶の対称性の低下  (1-38) –(1-41) ，格子歪  (1-91), (1-92) 等を利用して，表

面・界面で新たなスピン‐軌道相互作用を誘起させることにより，表面磁気異方性（Surface 

Magnetic Anisotropy）を発現させる．表面磁気異方性は，1960 年 Néel によってその存在が

理論的に予測され  (1-93)，実験的にも多層膜  (1-94)，超薄膜  (1-40), (1-41)，微粒子  (1-95), (1-96) 等の

様々な系において，その存在が確かめられている．結晶の膜厚方向の対称性の低下を利用

して磁気異方性を発現させる代表的な例として，垂直磁気異方性（Perpendicular Magnetic 

Anisotropy : PMA）が挙げられる  (1-39) –(1-42)．最近では，基板表面に存在するステップを利

用して膜面内での結晶の対称性を低下させることにより，膜面垂直方向以外の磁気異方性

を発現させる試みもなされている  (1-97) – (1-107)．規則的なステップ構造をもつ Ag(001)基板

上に作製した Fe 超薄膜の磁化曲線  (1-99)を Fig. 1.3 に示す．Fe は Ag(001)基板上で，bcc(001)

構造を形成して成長するため，結晶磁気異方性は 4 回対称性を示す．しかしながら，(a)の

ステップ平行方向の磁化曲線と(b)のステップ垂直方向の磁化曲線とは一致せず，ステップ

により誘起された磁気異方性（Step Induced Magnetic Anisotropy）は磁化曲線の形状に影響

を与えていることがわかる． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 1.3  Magnetization curves of Fe film grown on the stepped Ag(001) substrate (1-99). 
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このような Step Induced Magnetic Anisotropy は磁化反転機構 (1-104)，スピンキャンティング  

(1-105)，スピン再配列転移  (1-106), (1-107) などの基礎的な立場からの研究しか行われておらず，

応用を視野に入れた研究は行われていない．この原因は，これらの磁気異方性は，その起

源がスピン‐軌道相互作用にあるため，磁化容易軸方向の予測には表面・界面での詳細な

電子構造の理解が必要となること，磁気異方性を有効的に発現させるには磁性体の単結晶

化が必要であることなどによる．表面・界面における電子構造の予測は，理想的な構造を

もつ系にしかなされておらず  (1-108)，表面ラフネスなどが存在する現実に近い系において，

磁化容易軸方向，磁気異方性エネルギーを予測することは，非常に困難である． 

 磁気異方性を制御するもうひとつの方法として，長距離双極子相互作用（形状磁気異方

性）を利用する方法がある．磁性体薄膜において，一般に磁化容易軸が膜面内に存在する

のはこの効果による．表面がステップなどによりラフネスをもつ場合，ステップエッジに

磁極が現れ，反磁場が発生する  (1-109)．Bruno によって指摘されたように，ステップがステ

ップエッジに垂直に向いている場合，反磁場の効果により，磁化容易軸方向はステップ平

行方向に向く  (1-110), (1-111)．この方法を利用した場合，薄膜の微細構造から磁化容易軸方向

を予測することが可能であり，また，磁性体の単結晶化も必要としないなどの応用上の利

点がある．  

 

1.5 本研究の目的 

1.1 節で述べたように，磁気記憶装置の急速な発展により，磁気記録媒体を構成する磁

性体の微小化は急速に進んでいる．しかしながら，膜厚が数原子層レベルの超薄膜領域に

おいて，磁気特性と薄膜構造について詳細に検討した例は非常に少なく，磁気特性と構造

の相関についての完全な理解が得られたとは言えない状況にある．前節までの内容から，

これまでの研究の問題点について整理すると， 

 

(i) 薄膜の作製条件が狭い範囲でしか行われておらず，構造の変化が小さいため，薄膜

構造を系統的に変化させた場合の，構造変化と磁気特性の関連に対する理解が十分

でない． 

 

(ii) 1.2 節で述べたように，磁性体薄膜の成長初期過程に形成される磁性体微粒子は，

応用上の重要性にもかかわらず，これまで数ナノメートル以上の比較的厚い薄膜に

おける研究しかなされておらず，数原子層程度の超薄膜に関する研究は非常に少な
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い（Table 1.1）．このため，不連続領域，ならびに，連続・不連続遷移領域における

研究は非常に限られており，磁気特性と構造の相関についての知見がほとんど得ら

れていない． 

 

(iii) 1.4 節で述べたように，磁性体薄膜を磁気デバイスとして利用する際には，その磁

化方向の制御，つまり，磁気異方性の制御は必須である．しかしながら，従来，基

礎研究として行われてきた，スピン‐軌道相互作用を制御する方法では，誘起され

る磁気異方性の磁化容易軸方向の予測が困難であり，また，薄膜の単結晶化が必要

であるなどの問題がある．このため，スピン‐軌道相互作用の利用以外の方法での，

超薄膜領域における磁化方向制御法を構築する必要がある． 

 

これらの問題点に対して，本研究では，以下の検討を行う． 

(1) 数原子層程度の膜厚を有する磁性体超薄膜および磁性体微粒子を作製し，連続膜か

ら不連続膜といった大きな構造変化にともなう磁気特性の変化について検討し，そ

こから，磁気特性と構造の相関についての知見を得る．  

 

(2) 応用上の利点を視野に入れた磁化方向制御方法として，磁化容易軸方向の予測が比

較的容易である磁性体薄膜内での長距離双極子相互作用を利用して磁気異方性を

誘起させ，また，超薄膜領域でより大きな磁気異方性を発現させる方法を構築する． 

 

これらの課題に対して，本研究では以下のようなアプローチを試みる． 

課題（1）を検討するに当たり，薄膜の成長過程の変化による膜構造の制御を試みた．成

長様式の制御には，成長速度  (1-65) –(1-69)，成長温度  (1-73) 等のパラメータがあるが，これら

パラメータのうち本研究では，膜構造を大きく変化させることができる方法として，成長

温度及び膜厚を変化させることによる構造制御を試みた．種々の成長温度で，様々な膜厚

を有する磁性体超薄膜を作製し，その磁気特性と構造との相関について明らかにする． 

本研究では，不連続膜から連続膜への変化を検討するため，磁性体薄膜の V‐W 成長を

利用した．本研究では磁性体薄膜が V‐W 成長する系として，磁性金属／酸化物基板系を

選択した．磁性金属として Fe，酸化物基板として原子レベルで平坦な表面が得られる

α-Al2O3(0001)基板を選択し，Fe 超薄膜の磁気特性と構造の相関についての知見を得る．  

課題（2）に関しては，傾斜基板を用いることで，基板表面に数ナノメーターレベルの巨

大ステップを形成させ，従来の方法とは異なる巨大ステップを利用した機構で，薄膜の膜
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面内磁気異方性を制御することを試みた．これにより，1.4 節で述べたような Néel タイプ

の表面磁気異方性とは異なるタイプの磁気異方性を誘起させる．さらに，傾斜基板上に形

成したステップにより誘起された磁気異方性の超薄膜領域における磁気異方性の有用性と，

その発現機構を明らかにし，課題（2）に対する知見を得る． 

以上のように，酸化物傾斜基板上に磁性体超薄膜を様々な条件で作製し，磁気特性と構

造の相関についての知見を得ること，傾斜基板によって誘起された磁気異方性の超薄膜領

域における有用性と，その発現機構について検討することが本研究の主な目的である． 

 

1.6 本論文の構成 

第 1 章では，本研究の背景として，今後の更なる磁気デバイスの発展のためには，微小

磁性体についての研究が重要であることを述べた．本研究の中心的テーマとなる磁性体超

薄膜に関するこれまでの研究として，磁性体の V‐W 成長を利用して作製した微小磁性体

と微小磁性体の磁気異方性制御を中心にまとめた．また，これまで報告されている結果か

ら，従来の研究に対する問題点を整理し，それらに対する本研究でのアプローチについて

述べた． 

 第 2 章では，本研究で用いた実験方法として，超薄膜作製のテンプレートとして用いる

傾斜基板の作製方法，試料作製に用いた製膜装置，構造評価法，磁気特性評価法について

述べる．特に，本章で述べた傾斜基板上に巨大ステップを形成させるための基板処理方法

と，それぞれの処理法により形成されるステップ構造について述べる．試料作製方法とし

て，本研究で用いた製膜方法である MBE 法と，超薄膜研究における MBE 法の重要性につ

いて説明する．構造評価法として，原子レベルでの分解能を持ち，また，表面構造の 3 次

元情報を得ることができる原子間力顕微鏡（Atomic Force Microscopy : AFM）を中心に説

明する．AFM には種々の測定法があるが，その中でも特に，最高の分解能を持ち，非破壊

観察が可能である非接触原子間力顕微鏡（Non-Contact AFM : NC-AFM）について，本研究

における重要性を説明する．磁気特性評価法については，振動試料型磁力計（Vibrating 

Sample Magnetometer : VSM），磁気光学カー効果（Magneto-Optic Kerr Effect : MOKE）およ

び超伝導量子干渉磁束計（Superconducting Quantum Interference Device : SQUID）といった

高感度の測定法と，それらを用いた各膜厚に対する磁気状態の評価法を中心に説明する． 

 第 3 章では，前節に示した課題（1）に対する実験結果として、α-Al2O3(0001)傾斜基板

上に作製した，様々な膜厚をもつ Fe 超薄膜の磁気状態の Fe 膜厚に対する変化について検

討した結果について述べる．そこから，Fe 膜厚の増加にともなう，超常磁性・強磁性変態
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についての知見を得る．また，基板傾斜の影響が Fe 膜厚に対する磁気状態の変化，磁気異

方性に与える影響について検討する． 

 前節で述べた課題（1）に対する知見を得るために，第 4 章以下で，第 3 章で明らかにし

た各 Fe 膜厚における磁気状態において，成長温度と基板傾斜が磁気状態に与える影響，成

長温度の変化に対する構造変化，構造変化に起因する磁気特性の変化について検討する．  

 具体的には，第 4 章では，超常磁性領域にある Fe 超薄膜の磁気特性に与える成長温度の

影響について検討する．特に，これまでの超常磁性微粒子に関する研究において完全に明

らかにされていない，超常磁性挙動に与える微粒子間相互作用の影響について詳細に検討

する．その結果，超常磁性挙動を支配するパラメータは成長温度の増加により連続的に変

化し，超常磁性微粒子は相互作用系から非相互作用系に変化することを示す． 

 第 5章では，超常磁性・強磁性遷移領域にある Fe超薄膜の磁気状態について検討を行う．

この領域では，Fe 超薄膜の磁気状態は成長温度と基板傾斜の両方の影響を受けて，複雑な

振る舞いをする．この複雑な振る舞いは，成長温度の変化にともなう Fe 微粒子体積の増加

と実効的な磁気異方性エネルギーの変化の競合によって説明できることを示す． 

 第 6 章では，強磁性領域にある Fe 薄膜の磁気特性について検討する．特に，基板傾斜に

よって新たに膜面内に一軸磁気異方性が誘起されることを示す．また，この一軸磁気異方

性の起源が，1.4 節で述べた Néel タイプの結晶の対称性の低下に起因する磁気異方性では

なく，傾斜基板上に存在する巨大ステップにより生じる有効的な反磁場に起因しているこ

とを示す．また，誘起された一軸磁気異方性の超薄膜領域における有用性について検討す

る．第 6 章で，前節に挙げた課題（2）に対する知見を得る． 

 第 7 章では，本研究で得られた知見をまとめ，総括とする． 
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第 2 章 傾斜基板，磁性体超薄膜の作製および各種測定方法とその評価法 

 

2.1 緒言 

第 1 章で述べたように，本研究は磁性体超薄膜に関する研究である．超薄膜の研究には，

テンプレートとなる基板の選定が重要となる．超薄膜の微細な表面構造を観察するために

は，基板表面は原子層レベルで平坦である必要があり，このような基板の作製には，基板

表面の適切な処理が必要となる．また，本研究では，磁気特性に与える巨大ステップの影

響を調べるため，傾斜基板を用いる．本節では，超薄膜を作製するための基板の表面処理

方法および，傾斜基板上にステップを規則的に配列させるための基板表面処理方法につい

て述べ，その後，磁性体超薄膜の作製方法について述べる． 

また，作製した磁性体超薄膜の構造および磁気特性評価には，いずれも高感度の測定が

必要となる．表面構造評価には，原子レベルでの分解能をもつ観察手法が必要となり，磁

気特性評価には，数原子層程度の膜厚をもつ磁性体超薄膜からのシグナルを検出する高感

度の測定が必要となる．2.4 節では，このような高感度の測定法とその評価方法について

述べる． 

 

2.2 傾斜基板作製方法 

 前節で述べたように，超薄膜の作製には，原子層レベルで平坦な表面をもつ基板が必要

となる．このような表面を実現できる基板として，本研究ではα-Al2O3(0001)傾斜基板を用

いた．基板傾斜角は，0°（平坦）と 4°（傾斜基板）とし，傾斜基板の傾斜方向は，< 0211 >

方向とした．傾斜方向が< 0211 >方向の場合，基板上には直線状のステップが形成される (2-1)．

これらの基板は，未処理の状態では，表面ラフネスが大きく超薄膜の作製には適さない．

このため，基板を平坦化し，基板上に規則的なステップ構造を形成させるため，大気中で

の熱処理を行った．熱処理前の基板上に油などの不純物が付着している場合，基板上で不

規則なステップのピニングが起こり，規則的なステップ配列が形成されない可能性がある．

このため，熱処理前の処理として，アセトンとエタノールを用いてそれぞれ 10 分の超音波

洗浄を行い，油分・水分を除去した．熱処理条件は，ステップ形成の最適条件を見つける

ため，熱処理温度を 1273 K から 1473 K，熱処理時間を 1 時間から 10 時間と変化させた．

その結果，Table 2.1 に示すように，傾斜角 0°の平坦な基板に対しては 1273 K，傾斜角 4°

の傾斜基板に対しては 1473 K の熱処理温度において直線的なステップが得られ，それらの



 
 

19

温度がそれぞれの基板に対して最適な熱処理温度であることがわかった．また，Table 2.1

には，熱処理時間を 1 時間とした場合の結果を示したが，熱処理時間の変化に対しては，

ステップ構造に大きな変化が見られなかったため，全ての基板に対して 1 時間の熱処理を

行うこととした．このような熱処理によって形成されたステップ間のテラスは，非常に平

坦であり，超薄膜の作製に適した基板が作製されている（Fig. 2.1）．形成されたステップ

の高さは，傾斜角 0°の平坦な基板上では，α−Al2O3(0001)の単原子層間隔に対応する 0.21 

nm である．これに対して，傾斜角 4°の基板上ではステップバンチング  (2-2) を起こした結

果，3.9 nm の巨大ステップが形成されており，前章 1.5 節で述べた目的に適した基板が作

製されたことがわかる．以後，傾斜角 0°基板を平坦な基板，傾斜角 4°の基板を傾斜基板

と称する． 

 

Table. 2.1  Summary of step formation and morphology of steps for α-Al2O3(0001) substrates by 
the annealing. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 2.1  Surface morphologies and 
cross sectional views of 
α-Al2O3(0001) substrates after the 
optimum annealing : (a) for 1h at 
1273 K and (b) for 1h at 1473 K.  
Type of the substrates is (a) flat 
and (b) inclined, respectively. 
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2.3 磁性体超薄膜作製方法 

(a) 製膜装置 

 磁性体超薄膜の作製には，分子線エピタクシー（Molecular Beam Epitaxy : MBE）法を用

いた．MBE 法とは、超高真空（10-10 Torr 以下）で分子線を基板（下地結晶）にあて，そ

の表面上に，基板（下地結晶）と一定の方位関係をもった薄膜（エピタクシアル成長膜）

を作製する方法である．この方法は，超高真空を実現することにより， 

 ・ 結晶性の良い薄膜が作製できる， 

 ・ 極めて薄い単原子層レベルの膜厚制御に適している， 

などの特徴をもつ．超薄膜の研究を行う際には，単原子層単位での膜厚制御が非常に重要

となるため，MBE 法は本研究に適した製膜法であるといえる．本研究で用いた装置は，

Vacuum Generator 社製 V80M システムである．装置の概観図を Fig. 2.2 に示す．本装置は，

ゲートバルブで区切られた 3 つの真空室と，超高真空を保つための排気系および，制御系

からなっている．3 つの真空室は，成長室，試料準備室，および SPM 室である．基板は

Mo 製ホルダー上に設置され，試料導入室にセットされる．ダイヤフラムポンプ，ソープ

ションポンプ，ターボ分子ポンプを用いて，10-7 Torr 以下に排気した後，試料準備室に搬

入する．搬入した Al2O3 基板には，表面に付着している不純物を除去する目的で，超高真

空中で 1023 K で 1 時間の熱処理を行った．この熱処理による基板表面の構造変化はない．

このことは，後述の原子間力顕微鏡（Atomic Force Microscope : AFM）により確認した．真

空中での表面処理が終了した後，基板を成長室に搬入した．成長室・試料準備室はイオン

ポンプにより排気されており，通常 10-10 Torr 台の真空度を保っている．試料作製時には，

成長室の壁面を液体窒素で冷却し，Ti サブリメーションポンプによる排気を行うことで，

10-11 Torr 台の真空を得ることができる．成長室には，Fe などの高融点材料蒸着用電子銃（E

‐gun）2 機と，Au などの低融点材料蒸着用のクヌードセン・セル（K‐Cell）4 機を備え

ている．E‐gun は，最高出力 10 kV，0.8 A である．K‐Cell は，最高使用温度 1573 K で，

るつぼはグラファイトである．蒸着材料には，全て 4N 以上の高純度材料を用いた．成長

速度の制御は，E‐gun による蒸着には，EIES（Electron Impact Emission Spectroscopy）セ

ンサーによるフィードバック制御を用いた．K‐Cell による蒸着では，成長速度は蒸着材

料の各温度における飽和蒸気圧によって決まるため，温度一定の条件で製膜を行った．超

薄膜の膜厚測定には，0.01 nm 単位での測定が可能な水晶振動子膜厚計を用い，水晶振動

子の校正は，Fe / Au 人工格子膜の人工周期により行った．基板加熱は，基板直上に備え付

けられた Ta ヒーターを用いて行った． 
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Fig. 2.2  Illustration of MBE system (V80 M MBE system). 

 

 

(b) 試料設計と作製条件 

 基板上に形成する磁性体として，Fe を選択した．これは，以下の理由による． 

 

 (1) 原子層レベルで平坦な表面をもつα-Al2O3(0001)基板上で島状成長（Volmer-Weber

成長：V‐W 成長）し，磁性ドットを形成することができる． 

 (2) 前章 1.4 節で述べたように，基板傾斜によって誘起された磁気異方性の評価を容易

にするためには，磁性体本来の結晶磁気異方性が小さく，飽和磁化が高いことが望

ましい． 

 (3) 超薄膜領域で現れる可能性のある熱力学的準安定相（fcc Fe など）の磁性について，

既に多くの知見が得られている (2-3) – (2-9)．  

 

作製した Fe 超薄膜の膜厚は，2‐25 原子層（Monolayer : ML）とした．原子層の定義は，

第 3 章の実験結果で示すように，Fe はα-Al2O3(0001)上で bcc 構造の(110)を形成して成長す

ることから，1 ML = 0.202 nm としている．成長速度は，本研究で用いた製膜装置で制御可

能な最も遅い速度とし，0.005 nm/s（≈ 0.25 ML / s）とした．これは，(1)原子層単位での正
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確な膜厚制御を可能にする，(2)成長様式や膜構造の変化に与える成長温度の効果を最大限

に利用する，(3)基板との合金化による dead layer の形成を抑制するためである．前章 1.5

節でも述べたように，本研究では薄膜の成長様式と構造を制御するためのパラメーターと

して，成長温度を 323 K から 773 K で変化させた． 

磁気特性を評価する際，試料を大気にさらす必要がある．大気にさらした際の表面酸化

の影響を除去するため，試料を真空から取り出す前に，酸化防止膜として厚さ 10 nm の Au

を積層した．Au の蒸着は，室温で行った．Fe 超薄膜が酸化されていないことは，磁場中

冷却後の 10 K における磁化曲線から確認した．磁性体が部分的に酸化されている場合，磁

場中冷却後の磁化曲線は強磁性金属と反強磁性酸化膜との間に生じる交換バイアスにより，

磁場軸に対するシフトが観測される (2-10)．本研究で作製した Fe 超薄膜では，Fig. 2.3 に示

すように，10 kOe の磁場中冷却後と零磁場中冷却後の磁化曲線は同一であり，交換バイア

スによるシフトは観測されない．このことから，10 nm の Au は酸化防止膜として機能して

おり，Fe 超薄膜に酸化の影響がないことがわかる．また，以前の Fe / Au 人工格子膜およ

び Au 上に成長させた Fe 超薄膜に関する研究から，室温で成長させた場合，Fe と Au の界

面は非常に平坦であり，界面での相互拡散および合金化を起こさないことが知られている  

(2-11), (2-12)．このため，Fe 超薄膜の構造は，Au 層の影響を受けて変化することはないと考

えられる．  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 2.3  Magnetization curves of 5 ML Fe film measured at 10 K.  The open and closed circles 
represent the curves measured after zero-field-cooling and field-cooling, respectively. 
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2.4 各種評価方法 

2.4.1 構造評価法 

 本研究で行った構造評価は，表面構造観察，結晶構造評価の 2 つである．表面構造観察

には，原子スケールの分解能を持ち，表面の 3 次元情報が得られる原子間力顕微鏡を用い

た．結晶構造評価には，表面近傍の構造に敏感な反射高速電子線回折と膜厚方向の構造評

価に適する X 線回折を用いた．以下にそれぞれの測定方法について説明する． 

 

(a) 表面構造観察 

 基板および，作製した薄膜の表面構造観察には，原子間力顕微鏡（ Atomic Force 

Microscope : AFM）を用いた．AFM の測定方法には様々なモードがあるが  (2-13)，本研究で

は，非接触モードを用いて測定を行った．非接触 AFM は，種々の測定モードの中で最も

高い分解能をもち，かつ，非破壊で試料の表面構造を観察することができる．接触型 AFM

を用いて Fe 超薄膜の表面構造を観察した例を Fig. 2.4 に示す．接触型 AFM を用いて Fe 超

薄膜の表面構造を観察した場合，α-Al2O3 基板上に積層した Fe は基板との付着力が弱いた

め，積層された Fe 原子はカンチレバーの走査に対して，基板上に安定に存在しない（Fig. 

2.4(a)）．このため，同一箇所の走査を重ねるにつれて，Fe 原子は走査範囲外へ排除される．

Fig. 2.4(a)-(c)に示したように，走査回数を重ねるにしたがい，(c)の挿入図に示した蒸着前

の基板の表面構造と同様の表面構造が現れる．つまり，接触型 AFM では Fe 超薄膜の表面

構造を破壊する．これに対して，Fig. 2.4(d)に示すように，非接触 AFM を用いた場合，1

原子層以下の膜厚をもつ Fe 超薄膜に対してもステップエッジに吸着した Fe 原子を観察す

ることができ，Fe 超薄膜の表面構造を破壊することなく観察することができる． 

本研究で用いた AFM（Omicron 社製 UHV AFM/STM）は，Fig. 2.2 に示した MBE システ

ムとゲートバルブを介して接続されている．このため，試料を大気にさらすことなく，

in-situ で表面構造を観察することができる．AFM 室はイオンポンプにより真空排気してお

り，通常 10-9 Torr 以下の高真空に保たれている．測定および，試料の搬送は, 10-9 Torr 以

下の高真空で行った．このため，試料表面の酸化や，不純物の吸着による表面構造の変化

の問題を除去することができる．測定に使用したカンチレバーは，Si 製カンチレバーを用

いた．非接触 AFM 観察では，カンチレバー表面が汚染されていると，カンチレバーの Q

値を下げノイズの原因になり分解能の低下につながる  (2-14)．このため，測定前にカンチレ

バー表面を Ar イオンでスパッタすることにより，カンチレバー表面を清浄化した． 
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Fig. 2.4  AFM image of 0.5 ML Fe film.  AFM is operated by contact mode.  Fe atoms 
eliminated by contact mode AFM scan after (a) 1st, (b) 2nd and (c) 3rd scan.  After 
3rd scan, Fe atoms are completely eliminated and bare surface of inclined substrate 
(inset of (c)) appeared. On the other hand, AFM image obtained by a non-contact mode 
shows the surface structure of ultrathin Fe film without destroying the surface structure 
(Fig. 2.4(d)). 

 

(b) 結晶構造評価 

 作製した薄膜の結晶構造評価には，反射高速電子線回折（Reflection High Energy Electron 

Diffraction : RHEED，エイコー社製，MB-1000）と X 線回折（X-ray Diffraction : XRD，株

式会社リガク製，ATX - E システム）測定を用いた．本研究で用いた RHEED は，Fig. 2.2

に示した MBE システム内に備え付けられたものである．このため，薄膜の成長過程を

in-situ で観察することができる．代表的な表面構造と，対応する RHEED パターンを Fig. 2.5

に示す  (2-15)．図からわかるように，RHEED パターンから薄膜の結晶構造に加えて，平坦

性，膜面内の結晶の対称性（基板とのエピタクシアル方位関係）などがわかる．本研究で

得られた RHEED パターンの例として，表面処理を行った後のα−Al2O3(0001)基板の RHEED

パターンを Fig. 2.6 に示す．RHEED パターンは，細いストリーク状であり，基板表面は非

(a)(a) (b)(b)

100 nm100 nm 100 nm100 nm
(c)(c)

100 nm

200 nm

(d)(d)

35 nm35 nm
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常に平坦である．本研究では RHEED を用いて，作製した薄膜の結晶構造および基板と薄

膜とのエピタクシアル方位関係の同定を行った．測定の際の電子銃加速電圧は 20 kV であ

り，電子線の入射角度は約 2°とした．電子線の入射方向は，基板マニピュレータを回転

させることで変化させることができる．RHEED パターンは，蛍光スクリーンにより観察

し，得られたパターンは CCD カメラを通してビデオテープに録画した． 

RHEED では，薄膜の膜面垂直方向の結晶構造および結晶性について調べることが困難

である．このため，薄膜の膜面垂直方向の構造を調べるために，XRD 測定を行った．測定

は，X 線源として Cu‐Kα線を用い，電圧 50 kV，電流 300 mA の条件で行った．測定法に

は，θ / 2θ 法を用い，測定範囲は 2θ = 20°から 100°とした．傾斜基板では，基板のテラ

ス面は基板面から 4°傾いている．このため，傾斜基板上に作製した薄膜の XRD 測定を行

う際には，傾斜基板のテラス面が垂直になるように面を出し，X 線の回折ベクトルがテラ

ス面に垂直になる条件で測定を行った（Fig. 2.7）． 
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Fig. 2.5  Representative RHEED patterns for several types of surface structures (2-15). 
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Fig. 2.6  Representative RHEED pattern of α-Al2O3(0001) substrate.  The incident direction of 
electron beam is < 0011 > of α-Al2O3. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 2.7  The method to perform XRD measurement for the inclined substrate. 
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2.4.2 磁気特性評価法 

 本研究では，磁気特性評価として，磁化測定と強磁性共鳴測定を行った．以下にこれら

の測定法および，解析方法について記す． 

 

(a) 各種測定方法 

 作製した薄膜の飽和磁化(Ms)，残留磁化比(Mr / Ms)，保磁力(Hc)，飽和磁場(Hs)は，

磁化曲線から評価した．室温での磁化曲線は，振動試料型磁力計（Vibrating Sample 

Magnetometer : VSM，理研電子株式会社製，BHV - 55）を用いて測定した．最大磁場は，5 

kOe（磁場//膜面），20 kOe（磁場⊥膜面）とした．測定に用いた試料サイズは，約 5×5 mm2

である．本研究で用いた VSM の測定感度は，約 10-5 emu であるため，Fe 膜厚が 2.0 nm（10 

ML）以下の Fe 超薄膜の磁化曲線を測定することは困難となる．このため，Fe 膜厚 2.0 nm

以下の Fe 超薄膜に関しては，磁気光学カー効果（Magneto-Optic Kerr Effect : MOKE，ネオ

アーク社製，BH - 620ST - VL）を用いた磁気光学効果測定を行い，磁化曲線と同等の意味

をもつ曲線を得た．磁気光学効果は，円偏光変調法  (2-16) を用いて測定した．測定に用いた

光源は，波長 670 nm の He-Ne レーザーであり，偏光方向は p 偏光とした．測定配置は，

磁場を膜面平行に印加する縦カー効果と，膜面垂直に印加する極カー効果とした．最大磁

場は，飽和磁場に依存して 1.5, 3.0, 4.5 kOe の中から，最適な値を選択した．MOKE シグ

ナルの強度は，レーザーの波数ベクトルと磁化ベクトルのスカラー積に比例するため  (2-17)，

縦カー効果では大きな入射角（Fig. 2.8），極カー効果では垂直入射に近い小さな入射角が，

それぞれ大きな MOKE シグナルを与える．本研究で用いた測定装置は，レーザーの入射角

および，ディテクター位置を 8°から 30°で連続的に変化させることができる．傾斜角 4°

の傾斜基板を用いた場合，ディテクター位置はレーザーの鏡面反射位置から，最大 4°程

度ずれることが予想される．このため，縦カー効果測定では，入射角は最大値の 30°から

5°余裕を与え，25°とした．一方，極カー効果測定では，レーザー入射角は小さいほうが

好ましい．このため，入射角は最小値の 8°とした．極カー効果測定では，基板の傾斜方

向をレーザーの入射面に垂直となるように基板を配置することで，反射角の鏡面反射から

のずれが生じないように調整することができる． 

 低温での磁化曲線と高磁場必要とする場合の磁化曲線は，超伝導量子干渉磁束計

(Superconducting Quantum Interference Device : SQUID，Quantum Design 社製，MPMS-5)を

用いて測定した．測定温度は 10, 50, 100, 150, 290 K とし,最大磁場は 30 kOe とした． 

また，作製した超薄膜の磁気状態の同定を行うために，SQUID 磁束計を用いて磁化の温
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度依存性を測定した．測定温度範囲は，10‐300 K とした．測定磁場は，0.05, 0.10, 0.15, 0.20, 

0.25 kOe （初期磁化測定），10 kOe（飽和磁化測定）とした．初期磁化の温度依存性から，

ブロッキング温度を測定した．ブロッキング温度測定（初期磁化の温度依存性）は，まず

300 K で交流消磁し，消磁状態を保ったまま 10 K まで無磁場中冷却（Zero - Field - Cooling : 

ZFC）する．次に，所定の磁場を印加し，一定磁場の下で昇温する．（以下，ZFC 曲線と呼

ぶ．）300 K までの測定後，磁場を印加した状態で，再度 10 K まで冷却する（磁場中冷却，

Field - Cooling : FC）．その後，一定磁場下で，再度，昇温過程の磁化を測定する．（以下，

FC 曲線と呼ぶ．）磁性体が超常磁性状態にある場合，Fig. 2.9 に示すように，FC,および ZFC

曲線には，低温領域で明らかなスプリットが観測され，また，ZFC 曲線に極大が存在する．

本研究では，超常磁性ブロッキング温度は，ZFC 曲線のピーク温度と定義した． 

作製した超薄膜の膜面内磁気異方性を評価するために，強磁性共鳴（Ferromagnetic 

Resonance : FMR，日本電子株式会社製，クライストロン型マイクロ波共鳴装置）測定を行

った．測定に用いた周波数帯は，X‐Band（9.4 GHz）である．測定は室温で行い，最大磁

場は 2.0 kOe，磁場の印加方向は膜面平行方向とした． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 2.8  Dependence of Kerr rotation on the incident angle of Laser. 
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Fig. 2.9  Changes in magnetization with temperature.  The open and closed circles represent the 
values after field-cooling and zero-field-cooling, respectively. 

 

 

(b) 解析方法 

本研究で用いた解析方法のうち，特筆すべきものについて説明する． 

 

(b-1) 超常磁性状態にある Fe 超薄膜の磁化曲線を用いた Fe 微粒子体積の算出方法． 

超常磁性状態にある磁性体微粒子の磁化曲線は，次式に示す Langevin 関数により表すこ

とができる  (2-18)． 

Tk

VM
a

a
aaL
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ここで，Ms は飽和磁化，V は微粒子体積，kB はボルツマン定数（= 1.38×10-23 J / K），T は

絶対温度である．実験で得られた磁化曲線を Langevin 関数でフィッティングすることで，

微粒子体積 V を見積もった．このとき，Fe 微粒子体積に体積分布があることを考慮した．

体積分布関数として対数正規分布を仮定し，確率密度関数として次式を用いた． 

[ ]2)ln2/()ln(lnexp
ln2

1
)( σ

σπ
mVVVF −=                      (2-2) 

ここで，Vm は体積分散のピーク位置，σは標準偏差を表し，Fe 微粒子体積の平均値は

)2/lnexp(ln 2σ+mV で与えられる．フィッティングに用いた定数として，（2-1）式中の飽和
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磁化 Ms は Fe のバルク値である 2.16 T，温度 T は測定温度である室温として 290 K を用い

た．磁気異方性が無視できない場合の磁化曲線は，Langevin 関数からの偏倚があることが

指摘されている  (2-19)．しかしながら，Fig. 2.10 に示すように，本研究で得られた実験結果

は Langevin 関数を用いてよく再現されており，磁気異方性の効果は無視できるものと考え

られる．フィッティングによって得られた微粒子体積の詳細については，実験結果として

第 4 章で述べる． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 2.10  Magnetization curves of superparamagnetic Fe particles.  The solid and dotted lines 
represent the calculated and experimentally obtained curves, respectively. 

 

 

(b-2) 膜面内磁気異方性エネルギーの算出方法 

膜面内の磁気異方性エネルギーは，磁化曲線と FMR 共鳴磁場を用いた 2 つの方法で算

出した．磁化曲線から算出する場合，磁気異方性エネルギーK は次式で表され，磁化容易

軸方向と磁化困難軸方向の 2 つの磁化曲線の面積差となる  (2-20)（Fig. 2.11）． 
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                             (2-3) 

FMR 共鳴磁場から磁気異方性エネルギーを算出する場合，磁場を膜面内の様々な方向に

印加し，磁場印加方向に対する共鳴磁場の変化を利用する  (2-21) – (2-25)．その際，数値計算

により求められた共鳴磁場の変化と対応させ，実験で得られた値をフィッティングするこ

とにより，磁気異方性エネルギーを算出した．以下に，数値計算方法について説明する． 

FMR における共鳴条件は，次式で表される  (2-21)． 
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ここで，ωは共鳴周波数，γはジャイロ磁気回転比（ Asmg
m

e
g

e
/  10105.1

2
50 ×==

μ
），E は磁

気異方性エネルギー，θe, ϕe は極座標系における磁化の安定方向である．Eij は磁気異方性

エネルギーの i，j による微分を表す．（2-4）式を各磁場における磁化の安定解に対して計

算し，実験で用いた周波数と一致する磁場を共鳴磁場とした．（2-4）式の計算および，磁

化の安定解の算出には，磁気異方性エネルギーE を定義する必要がある．本研究では，磁

気エネルギーとして，次式を仮定した．  
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                             (2-5) 

(2-5) 式中の各項は，それぞれ順に，Zeemann エネルギー，垂直磁気異方性エネルギー，薄

膜形状に起因する反磁界エネルギー，膜面内一軸磁気異方性エネルギーに対応する．詳細

は第 6 章で述べるが，本研究では膜面内磁気異方性として，一軸磁気異方性のみを考慮す

る．計算に用いた座標系および変数を，Fig. 2.12 に模式図として示す． 数値計算において，

飽和磁化はバルク Fe の飽和磁化値（2.16 T = 1715 G）とし，g 因子は 2.09 として計算した．

磁化曲線から算出した磁気異方性エネルギーは，系の平均の磁気異方性エネルギーに直接

対応することに対し，FMR の共鳴磁場は，（2-4）式からもわかるように，磁気異方性エネ

ルギーの 2 次微分に対応している．このため，上述した 2 つの方法は精度が異なる．しか

しながら，Fig. 2.13 に示すように，両者の値は誤差範囲（エラーバー）の範囲内で一致し

ており，磁化曲線を用いた算出でも適切な磁気異方性エネルギーが得られるといえる．  

 

 

 

 

Fig. 2.11  The method to estimate the 
in-plane magnetic anisotropy energy, Ku 
from the magnetization curves.  The 
black and gray lines represent the curves 
for applied field to magnetic easy and 
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Fig. 2.12  The Cartesian coordinate system, x, y, z for the calculation of Ku from the angular 
dependence of FMR resonance field. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 2.13  The uniaxial magnetic anisotropy energy estimated from magnetization curves (closed 
circles) and angular dependence of FMR resonance field (open circles). 
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第 3 章 種々の膜厚をもつ Fe 超薄膜の磁気状態とナノ構造 

 

3.1 緒言 

第 1章で述べたように，磁性ドットや磁性体微粒子などの0次元構造をもつ磁性体では，

超常磁性，spin vortex 構造などの低次元系特有の現象が発現することが期待でき，基礎研

究の立場から種々の研究がなされている．また，工学的応用面からも，(1)微粒子間の静磁

気的相互作用を低減することができることから，磁気記録媒体として利用した場合，磁気

ノイズの低減が期待できる，(2)次世代の磁気記録媒体として期待されているディスクリー

ト媒体として利用できる可能性がある等，様々な利点があるため興味がもたれている． 

従来，0 次元構造を作製する方法として，グラニュラー薄膜が多く利用されてきた．グ

ラニュラー薄膜中に形成される微粒子は，薄膜中に 3 次元的に分散する．最近では，薄膜

の V‐W 成長 (3-1)‐ (3-7)，化学合成法  (3-8), (3-9)といった手法を利用して，基板上に 2 次元的

に配列させた微粒子を作製し，粒子配列の均一性・制御性および，磁気特性に関する研究

も行われている．第 1 章で述べた磁気ディスク装置の記録密度上昇にともなう磁気記録媒

体の超薄膜化と，上述のような工学的応用上の利点から，2 次元的に配列した磁性体微粒

子は，次世代の超高密度磁気記録媒体材料として期待されている．本研究では，このよう

な 2 次元配列磁性体微粒子を作製することができる手法として，磁性体超薄膜の V‐W 成

長に着目した． 

V‐W 成長を起こす磁性体薄膜の構造および，磁気特性に関する研究は，数多く行われ

てきている．しかしながら，これらの研究のほとんどは，比較的厚い膜厚領域での研究で

あり，磁性体膜厚が数原子層の超薄膜領域での研究は，極めて限られている．また，構造

あるいは，磁気特性のみに着目した報告も多く，磁気特性と薄膜構造を関連させて検討し

た報告は，限られた系においてしかなされていない．このため，超常磁性などの超薄膜領

域における磁気状態および，薄膜構造の変化にともなう超常磁性・強磁性遷移などの磁気

状態の変化についてはほとんど検討されておらず，超薄膜領域での薄膜構造と磁気状態の

相関についての知見はほとんど得られていない．本章では，α-Al2O3(0001)基板上に種々の

膜厚をもつ Fe 超薄膜を作製し，Fe 膜厚の増加による磁気状態の変化について，詳細に検

討した．そこから，Fe 超薄膜の磁気特性と構造の相関についての知見を得る． 

磁性体微粒子の工学的応用には，微粒子の規則的配列，超常磁性の回避など，種々の検

討課題がある．また，磁化方向の制御も必須である．本研究では，これらの検討課題のう

ち，超常磁性の回避と磁性体の磁化方向の制御が期待できる方法として，傾斜基板の利用
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について検討した．本章では，Fe 膜厚の増加にともなう Fe 超薄膜の磁気状態の変化に与

える基板傾斜の影響についても検討する．本章では，Fe 超薄膜の磁気状態は Fe 膜厚の増

加にともない，超常磁性状態から強磁性状態へと変化し，その遷移領域において，超常磁

性と強磁性の混在状態が現れることを示す．また，基板傾斜の影響は，超常磁性と強磁性

の混在領域から現れ，基板傾斜の影響により強磁性成分が安定に存在し得ることを示す． 

 

3.2 種々の膜厚をもつ Fe 超薄膜の磁気状態 

本節では，種々の膜厚をもつ Fe 超薄膜の室温での磁気状態と，基板傾斜が磁気状態に与

える影響について検討する．まず，Fe 超薄膜の室温における磁化曲線から得られる種々の

パラメータの，Fe 膜厚による変化を整理し，Fe 膜厚を 3 つの領域に分ける．その後，それ

ぞれの膜厚領域において，得られたパラメータから予測される磁気状態を明確にするため

に，磁化に与える熱エネルギーの影響について，磁化の温度依存性から検討する．これら

の結果から，各膜厚における磁気状態を明らかにする． 

室温における残留磁化比，保磁力，飽和磁場の Fe 膜厚依存性を，Fig. 3.1 に示す．図か

らわかるように，Fe 膜厚 5 ML 以下では，残留磁化比，保磁力は 0 となる．後述するよう

に，この領域では，室温における磁化は 4.5 kOe 以下の磁場では飽和しない．Fe 膜厚が増

加し 10 ML 以上となると，残留磁化比，保磁力が現れ，磁化は飽和する．また，傾斜基板

上に作製した Fe 超薄膜に対する上記の 3 つのパラメータが，ステップ平行方向とステップ 

垂直方向で異なり，基板傾斜の影響が現れていることがわかる．Fe 膜厚 15 ML 以上では残

留磁化比，保磁力が増加し，飽和磁場は減少する．以下では，Fe 膜厚領域を 5 ML 以下，

10 ML，15 ML 以上の 3 つの領域に分け，それぞれの膜厚における磁気状態と，基板傾斜

が磁気状態に与える影響について述べる． 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
Fig. 3.1  Fe thickness dependence of (a) remanence ratio, (b) coercivity and (c) saturation field. 
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3.2.1 膜厚 5 ML 以下の Fe 超薄膜 

平坦な基板上に作製した膜厚 5 ML の Fe 超薄膜の室温における磁化曲線を，Fig. 3.2 に

示す．磁場の印加方向は膜面内で，α-Al2O3(0001)基板の< 0011 >方向である．磁化は最大磁

場 4.5 kOe でも飽和せず，残留磁化，保磁力ともに 0 であることがわかる．これらの磁化

曲線は，磁場の印加方向が膜面内の場合，磁場の印加方向に依存せず同一のものとなる．

また，図中の実線に示すように，磁化曲線は Langevin 関数を用いて再現することができる．

このような特徴は，傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜についても同様である．傾斜基板上に

作製した場合でも，膜面内での磁場印加方向の変化に対する磁化曲線の相違は観測されず，

この膜厚領域では，基板傾斜は磁気特性に影響しない．  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 3.2  Magnetization curves of 5 ML Fe film measured at R.T.  The dotted and solid lines 
represent the experimental and calculated results, respectively.  The calculation was 
performed using Langevin function with Fe volume distribution. 
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膜面内に磁場を印加した場合の磁化曲線は上述のような特徴を示す場合がある．垂直磁気

異方性の存在について調べるために，膜面垂直方向に磁場を印加し，磁化曲線を測定した

結果を Fig. 3.3 に示す．図からわかるように，膜面垂直方向に磁場を印加した場合，磁化

曲線はより飽和しにくい．このことから，本研究で作製した Fe 超薄膜では，大きな垂直磁

気異方性は発現しておらず，磁化容易方向は膜面内にあることがわかる．  
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ギーの影響の少ない，低温領域での磁化の挙動について検討する必要がある．Fig. 3.4 に

0.10 kOe の一定磁場下で測定した磁化の温度依存性を示す．約 70 K 以下の極低温領域にお

いて，零磁場中冷却（Zero – Field – Cooling : ZFC）後と磁場中冷却（Field – Cooling : FC）

後の磁化が異なっていることがわかる．また，ZFC 後の磁化の温度依存性にピークが現れ

ることから，この現象は低温での磁化のブロッキング現象であるものと考えられる．Fig. 

3.2，Fig. 3.4 に示した 2 つの現象は，超常磁性状態にある磁性体に現れる特徴的なもので

ある．このことから，Fe 膜厚 5 ML の Fe 超薄膜は超常磁性状態になっていると考えられる．  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 3.3  Magnetization curves of 5 ML Fe film measured at R.T.  The solid and dotted lines 
represent the curves with the applied field parallel and perpendicular to the film plane, 
respectively. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 3.4  Changes in magnetization with temperature of 5 ML Fe film.  The open and closed 
circles represent the values after field-cooling and zero-field-cooling, respectively. 
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3.2.2 膜厚 10 ML の Fe 超薄膜 

Fe 膜厚が増加し 10 ML となると，室温での磁化曲線に残留磁化と保磁力が現れ，磁化は

3 kOe 以下の磁場で飽和する．これは，Fe 超薄膜が強磁性に遷移していることを示してい

る．しかしながら，Fig. 3.1 に示したように，残留磁化比は約 0.1 と非常に小さく，飽和磁

場は 2.5 kOe 以上でありバルク Fe の異方性磁場（2K1 / Ms ≈ 0.55 kOe） (3-10) に比べて非常

に大きい．このことから，膜厚 10 ML の Fe 超薄膜は，完全な強磁性状態ではないものと

考えられる．Fe 超薄膜の磁気状態を明確にするために，低温での磁化の挙動について検討

した．0.10 kOe の一定磁場下で測定した FC，ZFC 後の磁化の温度依存性を，Fig. 3.5 に示

す．FC，ZFC 後の磁化は，Fe 膜厚 5 ML の場合と同様に，極低温領域で相違がある．これ

は，膜厚 10 ML の Fe 超薄膜においても，磁化が室温で熱エネルギーによる擾乱を受けて

いることを示しており，膜厚 10 ML の Fe 超薄膜中に，超常磁性成分が存在することを意

味している．しかしながら，上述のように，磁化曲線に残留磁化，保磁力が現れること，

磁化の温度依存性には ZFC 曲線に明確なピークが現れず，高温での磁化の減衰も観測され

ないことから，磁気状態は完全な超常磁性状態ではない．以上の結果から，膜厚 10 ML の

Fe 超薄膜は，超常磁性と強磁性の混在状態にあるものと考えられる．このような混在状態

は，膜厚 10 ML において，Fe 超薄膜が超常磁性・強磁性遷移領域にあることを示している．  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 3.5  Changes in magnetization with temperature of 10 ML Fe film grown on the flat substrate.  
The open and closed circles represent the values after field-cooling and 
zero-field-cooling, respectively. 
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超常磁性領域では，基板傾斜は磁気状態に影響を与えないことを 3.2.1 節で述べた．こ

こでは，強磁性状態への遷移領域で，基板傾斜が Fe 超薄膜の磁気状態に与える影響につい

て検討する．まず，室温での磁化曲線から予想される基板傾斜の影響について述べる．Fig. 

3.1 に示したように，傾斜基板上に作製した Fe 薄膜では，磁場の印加方向がステップ平行

方向の場合，ステップ垂直方向と比較して，残留磁化比が大きく，飽和磁場が小さい．こ

れは，傾斜基板上に作製した場合，ステップ平行方向に一軸磁気異方性が発現しているこ

とを示している．基板傾斜によって誘起された一軸磁気異方性の強度，発現機構などの詳

細については，第 6 章で述べる．一軸磁気異方性は，薄膜の有効磁気異方性エネルギーを

変化させ，超常磁性成分と強磁性成分の存在比に影響を与えることが予想される．実際に，

Fig. 3.6 に示すように，平坦な基板上に作製した場合と，傾斜基板上に作製した場合で，

ZFC 後の 10 K における磁化に違いがある．これらの値は，系に含まれる強磁性成分の割

合を反映しているものと考えられる．つまり，この相違は，傾斜基板上では，平坦な基板

上に作製した場合と比較して，多くの強磁性成分が含まれることを意味している．超常磁

性と強磁性の混在状態における基板傾斜の影響と，両成分の成分比については，第 5 章で

詳細に検討する． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 3.6  Changes in magnetization with temperature after ZFC of 10 ML Fe films.  The open 
and closed symbols represent the values for Fe film grown on the inclined and flat 
substrates, respectively. 
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3.2.3 膜厚 15 ML 以上の Fe 超薄膜 

Fig. 3.1 に示したように，Fe 膜厚が 15 ML 以上となると，飽和磁場が減少し，残留磁化，

保磁力が大きい値を示すことから，磁気状態は完全な強磁性である．この領域では，基板

傾斜は磁気特性に顕著な変化を与え，傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜では，明らかな一軸

磁気異方性が発現する（Fig. 3.7）．ステップ平行方向に磁場を印加した場合の残留磁化，

保磁力は，平坦な基板上に作製した場合と比較して増大しており，一軸磁気異方性が系の

有効磁気異方性エネルギーの増加に寄与していることがわかる． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 3.7  Magnetization curves of 20 ML Fe film grown on the inclined substrate.  The solid and 
dotted lines represent the curves with applied field parallel and perpendicular to the 
steps, respectively. 

 

3.3 考察 

 3.2 節では，Fe 超薄膜の磁気状態が Fe 膜厚の増加にともない，超常磁性状態から強磁性

状態へと変化することを述べた．しかしながら，Fe 超薄膜の磁気状態と基板傾斜が磁気特

性に与える影響についてのみ検討を行い，Fe の結晶構造については言及しなかった．つま

り，前節で行った議論は，Fe の結晶構造は 5 ML 程度の低膜厚領域においても変化せず、

Fe が複数の結晶構造を持つ複相ではなく，単相で構成されているということを前提にして

いる．3.3.1 節では，この仮定の妥当性について，Fe 超薄膜の磁気特性と結晶成長の点か
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ら考察を行い，膜厚 5 ML 以上の超薄膜領域および，強磁性領域では，Fe は bcc 構造を形

成して成長していることを示す．  

また，3.2 節では，超常磁性状態から強磁性状態への遷移過程において，超常磁性と強

磁性の混在状態が現れることを示した．超常磁性・強磁性の混在状態は，これまでの磁性

体超薄膜に関する研究で観測された例は少ない．これは，従来の磁性体超薄膜における超

常磁性・強磁性遷移が，5 ML 以下の薄い膜厚で完結することによる．本研究で作製した

Fe 超薄膜の磁気状態は，膜厚 5 ML でも超常磁性であり，超常磁性・強磁性遷移は 5 ML

から 15 ML という広い膜厚範囲でおこる．3.3.2 節では，この広い膜厚範囲での超常磁性・

強磁性遷移について，薄膜構造の変化との相関の点から考察する．これにより，本研究で

作製した Fe 超薄膜における超常磁性・強磁性遷移は，Fe とα−Al2O3(0001)の濡れ性に支配

されていることを示す．  

 

3.3.1 Fe 超薄膜の結晶成長 

 本節では，Fe 超薄膜がα-Al2O3(0001)基板上で，どのような結晶構造をもって成長するか

について，磁気特性と基板とのエピタクシアル方位関係の 2 点から検討する．超薄膜領域

においては，常温・常圧での熱力学的準安定相が形成されることがある．fcc Fe（γ‐Fe）
(3-11) – (3-19)はその代表的な例である．fcc Fe は，Cu (3-13) – (3-17)，Au (3-18)，Diamond (3-19)など，

fcc 構造をもつ基板上で形成されることが報告されている．本研究で用いたα-Al2O3 基板は，

hcp 構造をベースとするコランダム構造をもち  (3-20)，その基底面である(0001)面は，本質

的に fcc(111)と同様の細密構造である．このため，α-Al2O3(0001)基板上に作製した Fe 超薄

膜は，数原子層の膜厚領域で，fcc Fe を形成する可能性がある．fcc Fe の磁気状態は，Fe

のウイグナー・ザイツセル径に大きく依存し，Fig. 3.8 に示すように，非磁性状態，反強磁

性状態，low spin state の強磁性状態および，high spin state の強磁性状態といった様々な磁

気構造をとることが知られている  (3-11) – (3-17), (3-21)．fcc Fe が比較的形成しやすい Cu(111)基

板上に作製した Fe 超薄膜の場合，fcc 構造から bcc 構造への変態膜厚，つまり，fcc Fe の

臨界膜厚は，作製方法などの様々な条件に依存するが，一般的に 2 – 4 ML である (3-13) – (3-17)． 

このため，本節では，特に 5 ML 以下の膜厚をもつ Fe 超薄膜において，fcc Fe が形成して

いる可能性について検討する．なお，本節に限り，Fe 超薄膜の構造が，bcc 構造と fcc 構

造の両方の可能性を考慮し，膜厚の単位は nm とする．前節で用いた 1 ML は，bcc Fe(110)

の面間隔で，1 ML = 0.202 nm に対応する．  

 



 
 

44

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 3.8  Change in atomic magnetic moment with Wigner-Seitz radius of Fe having various 
crystal structure (3-11).  1 a.u. is corresponding to atomic unit, 0.53 nm. 

 

 

 膜厚 0.5 nm の Fe 超薄膜の室温における磁化曲線と飽和磁化の温度依存性を，Fig. 3.9 に

示す．磁場の印加方向は膜面内とした．Fe は 0.5 nm 程度の膜厚でも，室温で磁化を失わ

ず磁気秩序を保っていることがわかる．このため，仮に Fe 超薄膜が fcc 構造を形成すると

した場合でも，上述した fcc Fe の様々な磁気状態のうち，非磁性状態の可能性は排除する

ことができる．また，Fig. 3.9(a)に示した磁化曲線の零磁場付近での磁化率が大きいことか

ら，Fe 超薄膜中に反強磁性成分が含まれる可能性も低い．しかしながら，これらの実験結

果のみでは，Fe 超薄膜が反強磁性成分を含む可能性を完全に排除することができない．磁

化に対する熱エネルギーの効果を詳細に検討することにより，反強磁性状態と強磁性状態

に特徴的な現象が現れることが予想される．このため，低磁場で測定した磁化の温度依存

性から，膜厚 0.5 nm の Fe 超薄膜の磁気状態について，検討を行う．0.10 kOe の一定磁場

で測定した FC，ZFC 後の磁化の温度依存性を Fig. 3.10(a)に示す．極低温領域において FC，

ZFC 後の磁化に相違があり，ZFC 曲線は極大をもつ．また，Fig. 3.10(b)に示すように，ブ

ロッキング温度は Fe 膜厚に対して，ほぼ直線的に増加する．この特性は，膜厚 0.4 nm 程

度でも，Fe 超薄膜は強磁性秩序を保っていることを示唆している．この結果から，Fe 超薄

膜が，反強磁性状態である可能性は低いものと考えられる．  
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Fig. 3.9  (a) Magnetization curve measured at R.T. and (b) change in saturation magnetization 
with temperature of 0.5 nm Fe film. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 3.10  (a) Change in magnetization with temperature upon applied field of 0.1 kOe.  The 
open and closed circles represent the values after field-cooling and zero-field-cooling, 
respectively.  (b) Change in blocking temperature with Fe thickness. 

 

 

 以上の考察から，Fe 超薄膜は膜厚 0.4, 0.5 nm 程度でも，強磁性状態を保っている可能性

が高い．しかしながら，fcc Fe は種々の磁気状態をもつことができるため，この結果から

fcc Fe の存在を否定することはできない．このため，原子磁気モーメントの Fe 膜厚依存性

から，fcc Fe が形成している可能性について，さらに検討する．Fig. 3.8 に示したように，

Fe の原子磁気モーメントは，結晶構造，ウイグナー・ザイツセル径に依存して変化する．

このため，Fe の原子磁気モーメントについて検討することにより，Fe 超薄膜の磁気状態に
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関する知見が得られると考えられる．10 K における，原子磁気モーメントの Fe 膜厚依存

性を，Fig. 3.11 に示す． Fe 膜厚 5 ML 以上では，ほぼ bcc Fe のバルク値（2.2 μB）
(3-22) と

一致していることから，Fe 膜厚 1.0 nm 以上では，bcc Fe が形成していると考えられる．

Fe 膜厚 5 ML 以下では，原子磁気モーメントは誤差範囲内で，bcc Fe あるいは，強磁性  fcc 

Fe の値と一致する．Fig. 3.11 中に点線で示したように，反強磁性 fcc Fe あるいは，low spin 

stateの強磁性 fcc Feが形成された場合，その原子磁気モーメントは 0 Kにおいてそれぞれ，

0.76 – 1.50 μB，1.40μB 程度の小さな値を示すことが予想される．このため，膜厚 1.0 nm 以

下という薄い Fe 超薄膜でも，反強磁性 fcc Fe および low spin state の強磁性 fcc Fe が形成

している可能性は排除することができる．以上の考察から，膜厚 1.0 nm 以上の Fe 超薄膜

は bcc 構造の強磁性状態であるが，依然として，膜厚 1.0 nm以下の Fe 超薄膜が high spin state

の強磁性 fcc Fe と bcc Fe のどちらであるかを区別することはできない． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 3.11  Change in magnetic moment per Fe atom with Fe thickness.  The lines represent the 
typical values for Fe having various crystal structures and magnetic states. 

 

 

 fcc Fe の形成は，系の磁気異方性にも変化を与えることが予想される．Cu(111)基板上に

作製した fcc Fe(111)では，2 ML 以下の膜厚領域で，垂直磁気異方性が発現する．この垂直

磁気異方性は， bcc 構造への変態にともない消失する  (3-16), (3-17)．ここで，本研究で作製し  

た Fe 超薄膜の垂直磁気異方性について検討する．磁化容易方向について検討する際は，熱

エネルギーの影響がないことが望ましため，10 K における磁気異方性について検討する．

膜厚 0.5 nm の Fe 超薄膜の 10 K における磁化曲線を，Fig. 3.12 に示す．磁場の印加方向は
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(a)膜面内，(b)膜面垂直方向である．磁場を膜面内に印加した場合の磁化曲線は，垂直方向

の磁化曲線より飽和しやすい．このことから，本研究で作製した Fe 超薄膜の磁化容易方向

は膜面内にあり，大きな垂直磁気異方性は発現していないことがわかる．しかし，この結

果は本研究で作製した Fe 超薄膜中での fcc Fe の存在を否定するものではない．種々の理

論計算によると，fcc Fe(111)は垂直磁気異方性を発現するという予測  (3-23)と，磁化容易方

向が膜面内に存在する  (3-24)という，相反する予測がなされており，未だ統一的な見解は得

られていない． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 3.12  Magnetization curves at 10 K of 0.5 nm Fe film.  The magnetic field applied (a) 
parallel and (b) perpendicular to films plane, respectively. 

 

 

以上のように，本研究で得られた磁気特性からの評価のみでは，膜厚 1.0 nm 以下の Fe

超薄膜の磁気状態が，high spin state の強磁性 fcc Fe と bcc Fe のどちらであるかを区別する

ことは困難である．このため，本研究で作製した Fe 超薄膜において，これら 2 つの結晶相

のどちらが成長しているかを検討するために，α-Al2O3(0001)表面上での Fe のエピタクシ

アル方位関係について考察する．  

 まず，Fe とα-Al2O3(0001)の格子ミスマッチについて考える．Fe が fcc 構造あるいは，bcc

構造となる場合のエピタクシアル関係を，Fig. 3.13 に示す．ここで，Fe は fcc 構造となる

ときは(111)が，bcc 構造となるときは(110)が形成するとした．これらは，それぞれの結晶
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Fe が fcc 構造となる場合，バルク fcc Fe の格子定数 a = 0.3561 nm を考慮すると，格子ミ

スフィットは -7.7 %となる．このとき，Fig. 3.13(a) から明らかなように，膜面内でのエピ
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α-Al2O3(0001)のエピタクシアル方位関係は，Fig. 3.13(b), (c)に示すように，N‐Ｗの方位関

係および K‐S の方位関係の 2 通りが考えられる．このとき，バルク bcc Fe の格子定数 a = 

0.2866 nm を考慮すると，格子ミスフィットは，それぞれの方位関係に対して+4.0 %, -1.7 %

となり，いずれの場合も fcc Fe が形成される場合よりも格子ミスフィットは小さくなる．

実際に，膜厚 3.0 nm の Fe 超薄膜の RHEED パターン（Fig. 3.14）に，Fe(110)の回折パター

ンが現れることからも，比較的厚い膜厚をもつ Fe 超薄膜はα-Al2O3(0001)基板上で bcc 

Fe(110)を形成して成長するといえる． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Fig. 3.13  Epitaxial relationships between Fe film and α-Al2O3(0001) substrate.  The crystal 

structure of Fe is (a) fcc and (b), (c) bcc structure, respectively.  For bcc Fe, two 
epitaxial relationships can exist.  One is (b) N – W and the other is (c) K – S 
relationship. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 3.14  (a) RHHED pattern of 3.0 nm Fe film grown on the flat substrate and (b) 
corresponding diagram of reciprocal lattice. 
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以上の考察では，Fe 超薄膜が基板上第一層目から，バルクの格子定数をもって成長すると

仮定している．超薄膜においては，基板上第一層などの基板直上の原子は，バルクの格子

定数をもたず，基板の格子定数をもって成長することがある．そこで，α-Al2O3(0001)表面

上の数原子層は fcc 構造をとり，その後 fcc‐bcc 変態膜厚（fcc Fe 臨界膜厚）において，

bcc 構造に遷移すると仮定する．以下では，0.4, 0.5 nm の Fe 超薄膜において，fcc Fe が形

成している可能性について，fcc Fe 臨界膜厚の点から，過去の研究結果と対比させて考察

する． 

Cu(111)基板上に成長させた Fe は，数原子層程度の膜厚で fcc Fe を形成し，その後 bcc Fe

に変態する．その変態膜厚（以下，fcc Fe 臨界膜厚と称する．）は，製膜方法に依存してお

り，E-beam evaporation 法では 2.3‐2.7 ML (3-16)，MBE 法では 2 ML 以下  (3-17)，PLD 法では

約 6 ML (3-17)の値が得られている．この相違は，成長速度の相違に起因している．前の 2

つの方法で作製した場合の成長速度は約 0.2 ML / min，PLD 法で作製した場合は，1 パルス

当たり 10-2‐10-3 ML（1 パルスあたりの時間から換算すると，105‐106 ML / min となる．）

である．成長速度が遅い場合，Fe は十分な拡散距離を得て島状成長を起こしやすい．島状

成長を起こす場合，Fe 微粒子の有効的な膜厚が増加するため，平均膜厚が小さい領域で bcc

構造に変態する．一方，PLD 法のように，成長速度が速い場合，層状成長が促進される．

その結果，膜面垂直方向の格子緩和が起こりにくく，高膜厚領域まで fcc 構造が安定に存

在する．この成長様式の違いは，磁気特性にも顕著に現れ，MBE 法で作製した fcc Fe 超薄

膜は，格子緩和が起こりやすく，low spin state の強磁性状態となる．PLD 法で作製した fcc 

Fe 超薄膜は，層状成長により Cu(111)基板の影響を強く受け，high spin state の強磁性状態

となる  (3-16), (3-17)． 

本研究で作製した Fe 超薄膜の成長速度は，0.005 nm / sec であり，fcc Fe(111)が成長する

ことを仮定した場合，1.45 ML / min となる．また，製膜方法が MBE 法であるため，PLD

法の断続的な成長とは異なり，Fe は連続的に成長する．このため，本研究で作製した Fe

超薄膜の成長様式は，前述の E-beam evaporation 法，MBE 法の成長様式に近いものと考え

られる．Fe 超薄膜の成長様式は表面構造観察から直接的に調べることができる．膜厚 1.0 

nm の Fe 超薄膜の表面構造を Fig. 3.15 に示す．Fig. 3.15(a), (b) に示すように，本研究で作

製した Fe 超薄膜は，膜厚 1.0 nm においても不連続構造を形成し，島状成長をしているこ

とがわかる．Fe が島状成長する場合．Fe 微粒子の有効膜厚は Fe 超薄膜の平均膜厚とは異

なる．本研究で作製した Fe 超薄膜のうち，最小膜厚をもつ膜厚 0.4 nm の Fe 超薄膜の平均

膜厚は 1.93 ML となるが，上述のように，Fe はα-Al2O3(0001)基板上で島状成長することか

ら，Fe 微粒子の有効的な膜厚は 1.93 ML より厚い．ここで，膜厚 1.0 nm の Fe 超薄膜を例
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に，Fe 微粒子の有効膜厚を見積もる． Fig. 3.15(c)に示したように，Fe は V‐W 成長によ

り微粒子を形成し，Fe 微粒子の高さは 1.0 nm より厚く，平均高さは 2.3 nm となる．Fe 微

粒子の形状は，α-Al2O3 基板との濡れ性で決まるため，0.4 nm の Fe 超薄膜においても，Fe

微粒子のアスペクト比は変化しないと考えると，膜厚 0.4 nm の Fe 超薄膜の有効膜厚は 0.92 

nm となる．この有効膜厚は，fcc Fe(111)の約 4.4 ML に対応する．fcc Fe 臨界膜厚は，作製

方法以外にも，薄膜内の応力の影響  (3-25) などを受けて様々な値をとるため，他の報告から

予測することは困難である．しかしながら，報告されている fcc Fe 臨界膜厚は，最大でも

7 ML 程度  (3-14) であることから，本研究で作製した，膜厚 1.0 nm（Fig. 3.15 から，有効膜

厚 2.3 nm であり，fcc Fe(111)の約 11 ML に対応．）の Fe 超薄膜では，完全に bcc 構造に変

態していると考えられる．この結果は，Fig. 3.11 の原子磁気モーメントの膜厚依存性から

予測される結果とも一致する． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 3.15  (a) NC-AFM image of 1.0 nm Fe film on the flat substrate and (b) corresponding 
cross-sectional view indicated by the arrow in (a).  (c) Distribution of the height of 
Fe particles. 

 

以上の考察から，本研究で作製した Fe 超薄膜において，膜厚 0.4, 0.5 nm の Fe 超薄膜に

ついては，Fe とα-Al2O3 基板との格子ミスフィットから bcc Fe が形成している可能性が高

いが，high spin state の強磁性 fcc Fe と bcc Fe を区別できる明確な実験結果はなく，この 2

つのいずれかの構造をとると考えられる．しかしながら，膜厚 1.0 nm 以上では，Fe は完

全に bcc 構造に変態しており，薄膜中に fcc Fe が形成している可能性はないと考えられる．

このため，3.2 節で述べた膜厚 5 ML 以上における Fe 超薄膜の磁気状態が，膜厚の増加に
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ともない超常磁性から強磁性へと変化することに対する妥当性は証明されたといえる．  

 

3.3.2 超常磁性・強磁性遷移 

 3.2 節で，Fe 超薄膜の磁気状態は，Fe 膜厚の増加にともない，超常磁性状態から強磁性

状態へと変化することを述べた．また，その遷移過程において，超常磁性状態と強磁性状

態の共存領域があることを示した．磁性体超薄膜における，超常磁性状態から強磁性状態

への変化は Fe / GaAs(001) (3-1), (3-6)，Fe / InAs(100) (3-3)，CoFe / amorphous Al2O3 多層膜  (3-4)，  

Co / Au(111) (3-2)など，種々の系において観測されている．しかしながら，Table 3.1 にまと

めたように，従来の磁性体超薄膜では，超常磁性・強磁性遷移は通常，5 ML 以下の膜厚で

起こり，遷移に要する膜厚幅も非常に狭い．このため，磁性体超薄膜において，超常磁性

と強磁性の混在状態が観測された報告はない．本研究では，膜厚 5 ML での超常磁性状態

から，膜厚 15 ML での強磁性状態への遷移という比較的広い膜厚範囲で，超常磁性・強磁

性遷移が観測された．本節では，このような広い膜厚領域で超常磁性・強磁性遷移が起こ

った原因について考察する．考察に先立ち，超常磁性状態から強磁性状態への遷移領域で

予想される現象について考える．超常磁性状態にある磁性体微粒子が，強磁性状態に遷移

する際におこる現象には，大きく次の 2 つの現象が考えられる． 

（1） 微粒子の体積増加にともなう，薄膜構造の不連続・連続変態， 

（2） 超常磁性微粒子間の双極子相互作用による磁気的相関．  

（1）の連続・不連続変態は，磁性体超薄膜の V‐W 成長により作製した超常磁性微粒子

が，磁性体膜厚の増加とともに，強磁性状態へ遷移する過程で観測される．代表的な例と  

して，GaAs(001)基板上に作製した Fe 超薄膜が挙げられる  (3-1), (3-5)．一般に，構造上の連

続・不連続変態によって観測される超常磁性・強磁性遷移は，遷移領域の膜厚幅が非常に

小さい．これまで報告されてきた，磁性体超薄膜における超常磁性・強磁性遷移は，この

ような連続・不連続変態に起因している．一方，（2）の磁気的相関による超常磁性・強磁

性遷移は，磁性体微粒子が 3 次元的に分散したグラニュラー薄膜において多く観測されて

いる  (3-26) – (3-28)．この場合，Table 3.2 に示すように，超常磁性・強磁性遷移は比較的広い

微粒子濃度範囲で起こり，超常磁性と強磁性の混在状態も観測されている．（2）のタイプ

の超常磁性・強磁性遷移は，磁性体超薄膜の V‐W 成長を利用した系では報告されていな

い．この違いは，超常磁性微粒子が，2 次元的に分散しているか，3 次元的に分散している

かに起因している．磁性体超薄膜のように，磁性体微粒子が 2 次元的に分散している場合，

磁性体膜厚の増加により粒径が増加すると，粒子間隔が急激に減少する．結果として，構
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造上の不連続・連続変態が狭い膜厚範囲で起こることになる．このため，構造上の不連続

領域で磁気的相関が起こる膜厚範囲が非常に狭いため，微粒子間の磁気的相関による強磁

性が観測されないと考えられる．これに対して，3 次元的に配列した磁性体微粒子では，

薄膜中に含まれる磁性体微粒子の含有率の増加は，微粒子間隔の急激な変化をもたらさな

い．このため，微粒子同士の構造上の合体が起こる前に，隣接する微粒子同士の双極子相

互作用による磁気的な相関がおこる．一般に，このような双極子相互作用による磁気的相

関の強度は弱いため，磁性体微粒子含有率の増加にともなう超常磁性・強磁性遷移は，広

い体積率範囲で起こる． 

 

 

Table 3.1  Transition from superparamagnetic to ferromagnetic state of ultrathin magnetic films.  
The reason for the unit of Co80Fe20 / Al2O3 of nm (namely, not ML) is that the 
structure of Co80Fe20 is poly-crystal because of amorphous Al2O3 so that 1 monolayer 
for Co80Fe20 cannot be defined. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Table 3.2  Transition from superparamagnetic to ferromagnetic state for granular films containing 
magnetic particles.  

 

 

 

 

 

 

 

(3-3)3.5 ML3.0 MLFe / InAs(100) - 4×2M. Tslepi et al.

(3-4)1.4 nm<1.0  nmCo80Fe20 / Al2O3 multilayerG. N. Kakazei et al.

(3-6)4.2 ML3.4 MLS. J. Steimuller et al.

(3-2)

(3-1)

Reference

S. Padovani et al.

Y. B. Xu et al.

　　　　 Contents

Group

2.0 ML0.4 MLCo / Au(111)

4.8 ML3.5 ML
Fe / GaAs(100) - 4×6

Thickness for 
ferromagnetic state

Thickness for 
superparamagnetic stateSystem

(3-3)3.5 ML3.0 MLFe / InAs(100) - 4×2M. Tslepi et al.

(3-4)1.4 nm<1.0  nmCo80Fe20 / Al2O3 multilayerG. N. Kakazei et al.

(3-6)4.2 ML3.4 MLS. J. Steimuller et al.

(3-2)

(3-1)

Reference

S. Padovani et al.

Y. B. Xu et al.

　　　　 Contents

Group

2.0 ML0.4 MLCo / Au(111)

4.8 ML3.5 ML
Fe / GaAs(100) - 4×6

Thickness for 
ferromagnetic state

Thickness for 
superparamagnetic stateSystem

(3-27)> 46 at%< 38 at%Co – SiO2S.Sanker et al.

(3-28)

(3-26)

reference

A. Y. Vovk et al.

S. Honda et al.

　　　　　　Contents

Group

50 at%9 at%Co80Fe20 – SiO2

> 37 at%< 16 at%Fe – SiO2

Volume fraction for
ferromagnetic state

Volume fraction for
superparamagnetic state

System

(3-27)> 46 at%< 38 at%Co – SiO2S.Sanker et al.

(3-28)

(3-26)

reference

A. Y. Vovk et al.

S. Honda et al.

　　　　　　Contents

Group

50 at%9 at%Co80Fe20 – SiO2

> 37 at%< 16 at%Fe – SiO2

Volume fraction for
ferromagnetic state

Volume fraction for
superparamagnetic state

System
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 本研究で作製した Fe 超薄膜では，V‐W 成長により磁性体微粒子が形成しているにも関

わらず，これまでの報告と比較して，非常に広い膜厚領域で超常磁性・強磁性遷移が起こ

る．この原因は，Fe とα-Al2O3(0001)基板との濡れ性と関連しているものと考えられる．

Fe とα-Al2O3(0001)の表面エネルギーはそれぞれ，2.89 J / m2 (3-29)，1.97 J / m2 (3-30)であり，

基板であるα-Al2O3(0001)の方が低い表面エネルギーをもつ．このため，Fe はα-Al2O3(0001)

基板上で V‐W 成長し，Fe 微粒子を形成する．また，Fe とα-Al2O3 は濡れ性が非常に悪く，

100°前後の接触角を持つことが知られている．これは，Fe とα-Al2O3 の界面エネルギーが

高いためである．α-Al2O3(0001)の低い表面エネルギーと，Fe とα-Al2O3 の界面での高い界

面エネルギーにより，Fe は比較的厚い膜厚までα-Al2O3(0001)との接触を避け，界面の面積

を減少させる．このため，10 ML という厚い膜厚でも Fe 薄膜は不連続性を保っており，超

常磁性成分が残存しているものと考えられる．膜厚 10 ML の Fe 超薄膜の表面構造を，Fig. 

3.16 に示す．Fe は粒径約 5 nm の微粒子を形成している．これらの微粒子は，完全に分離

しておらず，一部で接触し，膜面内の長さが 20 nm 程度の連続構造を形成している．この

ため，膜厚 10 ML の Fe 超薄膜において，粒子の合体による連続領域と，不連続領域が混

在していることがわかる．以上の Fe と Al2O3(0001)基板の界面エネルギーに関する考察は，

Fe 超薄膜の表面構造の超真空中熱処理による変化によって，検証することができる．熱処

理は，10-10 Torr 以下の超高真空中で行ったため，熱処理による Fe 超薄膜の酸化の影響は

無い．また，第 2 章で述べたように，Al2O3(0001)基板には Fe 超薄膜の積層前に 1023 K で

長時間の超高真空中熱処理を行っているため，基板からの酸素などのガスの放出はないも

のと考えられる．膜厚 15 ML の Fe 超薄膜の表面構造の超高真空中熱処理（773 K，10 分）

による変化を，Fig. 3.17 に示す．熱処理前の Fe 超薄膜は，薄膜の全ての部分で接触してお

り連続膜を形成している．（Fig. 3.17(a)）これに対して，熱処理後の Fe 超薄膜には，膜厚

程度の高さ（≈ 3 nm）の多数のボイドが存在しており，基板表面が露出していることがわ

かる．熱処理によって，表面構造は系の表面エネルギーを最小にする形状へ変化すること

を考慮すると，この結果は，Fe と Al2O3(0001)の界面エネルギーが高く，界面の面積が少

ないことが望ましいことを示している．これまで報告されてきた As 終端 GaAs(001)基板上

の Fe 超薄膜でも，GaAs 基板の表面エネルギーは< 2.0 J / m2 (3-31)と低いが，界面エネルギ

ーが比較的低いため，Fe 薄膜の不連続・連続変態が容易に起こるものと考えられる．以上

の考察から推察されるα-Al2O3(0001)基板上での Fe 超薄膜の成長様式の模式図を，Fig. 3.18

に示す．図中には，膜厚 10 ML において，種々のサイズをもつ Fe が存在することを模式

的に示した．Fig. 3.16 の AFM 像からもわかるように，微粒子の合体によって形成された

島状構造のサイズは，均一ではなく大きな分散をもつ．このサイズ分散が，超常磁性状態
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と強磁性状態が共存する原因であると考えられる．また，連続領域の間隔は狭く，上述の

（2）に挙げた連続構造間の双極子相互作用による磁気的相関は無視できない．このような

超常磁性・強磁性混在領域において，磁気状態を支配する因子については，第 5 章で詳細

に検討する． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 3.16  (a) NC-AFM image of 10 ML Fe film on the flat substrate and (b) corresponding 
cross-sectional view indicated by the arrow in (a). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 3.17  Surface structures of 15 ML Fe film on the flat substrate (a) before and (b) after 
annealing for 10 min at 773 K in UHV. 
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Fig. 3.18  Schematic representation of change in magnetic state and structure of Fe film with Fe 

thickness.  PM, SPM and FM mean that the magnetic state is paramagnetic, 

superparamagnetic and ferromagnetic, respectively. 

 

3.4 結言 

 V‐W 成長する磁性体超薄膜の磁気状態が，磁性体膜厚に対してどのように変化するか

を調べるため，α-Al2O3(0001)基板上に種々の膜厚をもつ Fe 超薄膜を作製し，各膜厚にお

ける磁気状態について検討した結果，以下の知見を得た． 

 

（1） Fe 超薄膜の室温での磁気状態は，Fe 膜厚の増加にともない，超常磁性から強磁

性へと変化した．この超常磁性・強磁性遷移は，比較的広い膜厚範囲でおこる．

各膜厚における磁気状態は，以下のようになる． 

tFe ≤ 5 ML  ： 超常磁性状態．  

tFe ≈ 10 ML ： 超常磁性と強磁性の混在状態． 

tFe ≥ 15 ML ： 強磁性状態． 

 

（2） 基板傾斜の影響は，超常磁性・強磁性遷移領域から現れ，傾斜基板上に作製した

膜厚 10 ML 以上の Fe 超薄膜は，ステップ平行方向に一軸磁気異方性を発現した．

一軸磁気異方性は，Fe 超薄膜の有効磁気異方性エネルギーを増加させ，超常磁

性・強磁性遷移領域において，Fe 超薄膜中の強磁性成分を安定化させる． 

（3） Fe 超薄膜の室温での磁気秩序は，膜厚 2 ML 程度の非常に薄い領域でも保たれる．

PM　　　　　　　　　　　　　SPM

SPM + FM　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　FM

Magnetic　Correlation

tFe = ? (< 2 ML) tFe < 5 ML

tFe ≈ 10 ML　　　　　　　　　　　　　　　　　　tFe > 15 ML

Fe Particle
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この磁気秩序は，反強磁性ではなく強磁性である．この膜厚領域での Fe 超薄膜

の構造は，high spin state の強磁性 fcc Fe，あるいは，bcc Fe であると考えられる．  

 

これらの結果から，Fe 超薄膜は 5 ML という薄い膜厚から，バルク Fe の結晶構造と同じ

bcc 構造をもち，5 ML 以上の膜厚では，fcc Fe は存在しないことがわかった． 

Fe 超薄膜の超常磁性・強磁性遷移は，Fe 超薄膜の成長過程と密接に関連している．本研

究で作製した Fe 超薄膜の成長過程は， Fe と α-Al2O3(0001)基板の濡れ性，つまり

α-Al2O3(0001)基板の低い表面エネルギーおよび，Fe とα-Al2O3(0001)界面の高い界面エネ

ルギーに支配されることがわかった． 

本節では，Fe 膜厚の増加による磁気状態の変化と，磁気状態の変化に与える基板傾斜の

影響に着目し，それぞれの磁気状態を支配する因子については検討しなかった．それぞれ

の磁気状態が，どのような因子に支配されるかについては，以下の章で検討する．第 4 章

では Fe 超薄膜の超常磁性挙動について，第 5 章では超常磁性・強磁性遷移領域における 2

つの磁気状態の存在比と，成長温度，基板傾斜の影響について検討する．Fe 超薄膜の磁気

特性に与える基板傾斜の影響については，第 6 章で検討する． 
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第 4 章 Fe 超薄膜の超常磁性挙動とナノ構造 

 

4.1 緒言 

 第 3 章で述べたように，Fe 超薄膜の磁気状態は Fe 膜厚の増加にともない，膜厚 5 ML

以下での超常磁性状態から，膜厚 15 ML 以上での強磁性状態へと変化する．本章では，超

常磁性状態となった膜厚 5 ML の Fe 超薄膜において，磁化の超常磁性挙動を支配するパラ

メータについて，詳細に検討を行う． 

 磁性体微粒子の超常磁性に関する研究は，1949 年の Néel の思考実験 (4-1) に始まり，そ

の後，理論・実験ともに，多くの研究が行われている  (4-2) – (4-21)．理論的には，超常磁性微

粒子の磁化の緩和過程について，種々の理論が提案されている  (4-7) – (4-11)．しかしながら，

これらの理論は単純化した系においてしか検討されておらず，現実に近い系での磁化の緩

和過程についての検討は行われていない．これは，現実の系を仮定すると，表面磁気異方

性，歪などによる磁気異方性の対称性の変化，微粒子体積分散，磁気異方性分散，微粒子

間の磁気的相互作用などが，状況を非常に複雑にするためである  (4-12)．また，微粒子エッ

ジ部分での non‐collinear なスピン配列など，微粒子内とエッジ部でのスピン配列の違い  

(4-12) も，微粒子の磁化挙動の理論的予測を困難にする要因となる．このため，未だ，現実

の系における磁化の緩和を完全に再現する理論は確立されておらず，磁化の緩和過程を理

論的に予測するには至っていない．実験的には，グラニュラー薄膜  (4-13), (4-14)，磁性体超薄

膜  (4-15) – (4-17)，磁性流体  (4-18) – (4-21) などを利用して磁性体微粒子を作製し，その超常磁性

挙動に関して，多くの研究が行われている．実験においても，理論と同様に，微粒子内の

磁気異方性，微粒子間の磁気的相互作用などの種々のパラメータが状況を複雑にする．こ

れらのパラメータの中でも，微粒子間の磁気的相互作用の制御は，工学的応用上の重要性

にもかかわらず，その超常磁性挙動に与える影響について，未だ統一的な見解は得られて

いない．微粒子間の磁気的相互作用について統括的に理解するには，非相互作用系から相

互作用系へと連続的に変化させた系を作製し，その磁気特性について検討することが不可

欠である．しかしながら，このような研究が行われた例は極めて少ない．これは，同一の

作製条件で非相互作用系から相互作用系を包括する，種々の試料を作製することが非常に

困難であるためである．  

 本章では，種々の成長温度で作製した，Fe 超薄膜の超常磁性挙動について詳細な検討を

行う．具体的には，成長温度によって Fe 微粒子のサイズを制御し，Fe 微粒子サイズの変

化にともなう超常磁性挙動の変化について検討を行う．結果として，成長温度の増加にと
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もない，超常磁性挙動を支配する因子が，微粒子間の磁気的相互作用から，個々の Fe 微粒

子の磁化挙動へと連続的に変化することを示す．つまり，成長温度により超常磁性微粒子

系を相互作用系から非相互作用系へと連続的に変化させることができることを示す．上述

のように，微粒子間の磁気的相互作用を制御し，相互作用系から非相互作用系を包括する

一連の超常磁性挙動について詳細に検討した報告は，極めて限られている．  

本章では，上記の検討を行うにあたり，基板傾斜をもたない平坦な基板上に作製した Fe

超薄膜についての実験結果を用いて議論する．第 3 章で示したように，Fe 膜厚 5 ML 以下

の超常磁性領域では，基板傾斜は磁気特性に影響を与えない．傾斜基板上に作製した膜厚

5 ML の Fe 超薄膜の磁化曲線は，Fig. 4.1 に示すように，熱エネルギーの影響の少ない 10 K

においても，ステップ平行方向とステップ垂直方向で同一となる．このことから，低温領

域においても，基板傾斜は磁気特性に影響を与えないことがわかる．本章で示す実験結果

は，平坦な基板上，傾斜基板上のどちらに作製した場合でも同様の結果となる．  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 4.1  Magnetization curves of 5 ML Fe film grown on the inclined substrate.  The direction 
of applied field is (a) parallel and (b) perpendicular to steps, respectively.  The 
measurements were performed at 10 K. 
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4.2 超常磁性挙動の成長温度依存性 

 膜厚 5 ML の Fe 超薄膜の室温における磁気状態は，超常磁性状態であることを第 3 章で

述べた．Fe の磁気状態が超常磁性状態であることは，（1）磁化曲線が Langevin 関数によ

って再現することができる（Fig. 2.10），（2）低磁場で測定した磁化の温度依存性において，

FC 曲線および ZFC 曲線に低温領域でのスプリットがあり，ZFC 曲線に極大がある（Fig. 2.9），

などの実験事実から判別されたものである．4.1 節で述べたように，本章では成長温度を

パラメータとして，Fe 微粒子の超常磁性挙動について検討する．超常磁性挙動に対する成

長温度の影響を検討するに先立ち，上記の 2 つの特徴は，323 K から 773 K のいずれの成

長温度で作製した Fe 超薄膜についても同様であり，膜厚 5 ML の Fe 超薄膜の磁気状態は，

成長温度に依存せず超常磁性状態であることを付記する． 

Fe 超薄膜の超常磁性挙動を定量的に議論するために，超常磁性状態を定量的に表すパラ

メータが必要となる．このパラメータとして，ZFC 曲線のピーク温度に着目した．0.1 kOe

の一定磁場下で測定した，ZFC 曲線のピーク温度の成長温度依存性を Fig. 4.2 に示す．成

長温度の増加にともない，ZFC 曲線のピーク温度は減少し，成長温度 473 K で最小となっ

た後，再度増加する．この傾向は，超常磁性状態が複数のパラメータの影響をうけており，

各成長温度で作製した Fe 超薄膜の磁化の挙動が，種々のパラメータの競合により決定され

ることを示している．次に，超常磁性挙動を支配するパラメータについて検討を行う．  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 4.2 Change in the peak temperature of ZFC curve with growth temperature.  The 
measurement was performed upon the constant magnetic field of 0.1 kOe. 
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磁性体微粒子の磁化の緩和時間が，Arrhenius‐Néel の理論  (4-1) に従うと仮定する．この

とき，磁化測定に要する時間を 100 s とすると，ブロッキング温度 TB は次式で表される． 

TB = ΔE / 25 kB = Keff · V / 25 kB                          (4-1) 

ここで，ΔE は磁化反転に要するエネルギー障壁，Keff は表面磁気異方性などを含む，系の

有効磁気異方性エネルギー，V は磁性体微粒子の体積，kB はボルツマン定数である．（4-1）

式から明らかなように，ブロッキング温度は，磁化反転に要するエネルギー障壁ΔE に依存

する．ΔE は微粒子体積 V と有効磁気異方性エネルギーKeff の積となる．以下では，上述し

た超常磁性挙動を支配するパラメータとして，Fe 微粒子体積 V と有効磁気異方性エネルギ

ーKeff を考える．Fe 微粒子体積 V と有効磁気異方性エネルギーKeff が，成長温度に対してど

のように変化するかについて検討し，それらの結果から，それぞれのパラメータが超常磁

性挙動に与える影響についての知見を得る．  

 

4.2.1 微粒子体積 

 Fe 微粒子体積の成長温度による変化について議論するために，種々の成長温度で作製し

た Fe 超薄膜の表面構造について検討した．種々の成長温度で作製した Fe 超薄膜の表面構

造を，Fig. 4.3 に示す．成長温度はそれぞれ，（a），（b）323 K，（c），（d）473 K，（e），（f）

773 K である． Fe はα-Al2O3(0001)基板上で V‐W 成長し，微粒子を形成していることが

わかる．このため以下では，膜厚 5 ML の Fe 超薄膜を Fe 微粒子といい換えて記述する．

図のように成長温度の増加にともない，Fe 微粒子の粒径（体積）が増加していることがわ

かる．Fe 微粒子体積の変化は，本研究の主要な検討課題であるため，後に詳細に記述する．

Fig. 4.3（b），（d），（f）に示した断面図からわかるように，Fe 微粒子間隔は，成長温度の

増加にともない増加する．成長温度が 323 K の場合，Fe 微粒子間隔は他の温度で作製した

場合と比較して小さく，約 5 nm となる．Fe 微粒子の形状も成長温度に対して変化し，成

長温度が 473 K の場合，Fig. 4.3（d）から明らかなように，微粒子は完全に分離している．

また，Fe 微粒子の形状は，成長温度の増加とともに成長温度 473 K 以下での球状構造から，

573 K 以上での膜面内で偏平化したディスク状へと変化する． 

（4-1）式で示したように，Fe 微粒子体積は Fe 微粒子の超常磁性挙動に大きな影響を与

えるパラメータである．ここで，成長温度の増加にともなう，Fe 微粒子体積の変化につい

て検討する．Fe 微粒子体積は，AFM 像から直接見積もることができる．また，第 2 章で

述べたように，磁性体微粒子が超常磁性状態にある場合，その微粒子体積は磁化曲線を

Langevin 関数を用いてフィッティングすることにより見積もることもできる．これら 2 つ
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の方法から見積もられた Fe 微粒子の平均体積の成長温度による変化を，Fig. 4.4 に示す．

ここで，平均体積と称するのは，Fe 微粒子体積に Fe 微粒子の体積分散が存在しているた

めである．磁化曲線から Fe 微粒子体積を見積もる場合も，体積分散を考慮した Langevin

関数を用いている．AFM 像から見積もられた Fe 微粒子体積は，成長温度の増加とともに，

単調に増加していることがわかる．これは，成長温度の増加にともない，Fe の表面拡散長

が増加することで理解できる．これに対して，磁化曲線から見積もられた Fe 微粒子体積は，

Fig. 4.2 に示した ZFC 曲線のピーク温度と類似した成長温度依存性を示し，成長温度 473 K

で極小値をもつ．また，Fig. 4.4 から明らかなように，323 K 程度の成長温度が低い領域で，

両者には大きな相違がある．この相違は，Fe 微粒子間の磁気的相互作用に起因していると

考えられる．Strickman らは，微粒子間の磁気的相互作用が強い場合，磁気特性に影響を与

える磁性体微粒子体積は，磁気的に結合した有効体積によって表されることを予測した  

(4-22)．Strickman らによる報告を考慮すると，本研究で得られた結果は，低い成長温度で作

製した場合，Fe 微粒子間に強い磁気的相互作用が働いていることを示している．つまり，

磁化曲線から見積もられた Fe 微粒子体積は，この相互作用によって磁気的に相関のある

Fe 微粒子体積を反映しているものと考えられる．微粒子間の磁気的相互作用については，

4.2.2 節で詳細に検討する． 

 成長温度が 573 K 以上の場合，磁化曲線から見積もられた Fe 微粒子体積と，AFM 像か

ら見積もられた Fe 微粒子体積はほぼ一致している．これは，構造上の Fe 微粒子体積と，

磁気的有効体積が等しいことを示している．上述のように，Fig. 4.4 に示した Fe 微粒子体

積は，それぞれの方法から見積もった平均値を示している．このため，この結果は，構造

上の Fe 微粒子体積と磁気的有効体積が完全に同一であるかを示す結果ではない．このため，

Fe 微粒子体積分布から，構造上の Fe 微粒子体積と，磁気的有効体積の同一性について検

討する．AFM 像から見積もった Fe 微粒子体積分布と，磁化曲線の Langevin 関数によるフ

ィッティングから得られた Fe 微粒子体積分布を，Fig. 4.5 に示す．両者の一致は良く，構

造上の Fe 微粒子体積と磁気的有効体積は，平均値のみならず，体積分布もよく一致してい

ることがわかる．これは，2 つ方法から見積もられた Fe 微粒子体積が，完全に一致してい

ることを示している．この結果は，573 K 以上の成長温度で作製した場合，Fe 微粒子間に

は磁気的相互作用がなく，系の磁気特性は，個々の Fe 微粒子の磁化の挙動を反映している

ことを意味している．次節では，Fe 微粒子間に働く磁気的相互作用について，さらに詳細

に検討を行う． 
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Fig. 4.3  NC-AFM images and cross-sectional views of 5 ML Fe films grown at the various 
growth temperature.  The growth temperature is (a), (b) 323, (c), (d) 473 and (e), (f) 
773 K, respectively.  The cross-sectional views are corresponding to the line indicated 
by the arrows in NC-AFM images. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 4.4  Changes in the volume of Fe particles with growth temperature.  The open and closed 
circles represent the values obtained from NC-AFM images and magnetization curves, 
respectively. 
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Fig. 4.5  Distributions of the volume of Fe particles grown at 773 K.  The solid line and 
columns represent the distributions obtained form magnetization curve fitted by 
Langevin function and NC-AFM images, respectively. 

 

 

4.2.2 微粒子間の磁気的相互作用 

本研究で作製した Fe 微粒子は，Fe 超薄膜の V‐W 成長を利用して作製しているため，

Fe 微粒子は，基板上に 2 次元的に配列する．このため，Fe 微粒子間に磁気的相互作用が働

いている場合，磁場の印加方向を膜面内，膜面垂直方向とした場合の磁化曲線に顕著な相

違が現れることが予想される．磁場の印加方向を膜面内，膜面垂直方向とした場合の磁化

曲線を Fig. 4.6 に示す．成長温度はそれぞれ，（a）323 K，（b）473 K，（c）773 K である．

成長温度 323 K で作製した Fe 微粒子において，膜面平行方向に磁場を印加した場合，垂直

方向より零磁場付近での磁化の立ち上がりが大きいことがわかる．これは，Fig. 4.3（a），

（b）に示したように，Fe 微粒子のサイズが非常に小さく，隣接微粒子間の距離が約 5 nm

と近いことから，膜面内で微粒子間に強い磁気的相互作用が働いていることを示している．

成長温度が 473 K の場合，2 つの磁化曲線は同一となり，磁化の挙動は 3 次元的に等価で

あることがわかる．これは，Fe 微粒子の形状が球状であり，また，個々の Fe 微粒子が構

造的にも磁気的にも孤立した状態であることを意味している．この結果は，Fig. 4.3（c），

（d）に示した表面構造の観察結果とも一致する．成長温度が 773 K の場合，成長温度 323 

K の場合と同様に，膜面内に磁場を印加した場合の磁化曲線において，零磁場付近での磁
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化の立ち上がりは膜面垂直方向の磁化曲線と比較して大きい．この結果のみでは，微粒子

間の磁気的相互作用の効果を否定することはできない．しかしながら，前節で述べたよう

に，573 K 以上の高い成長温度では，構造上の Fe 微粒子体積と磁気的な有効体積が一致し

ており，Fe 微粒子間の磁気的相互作用は無視できる．このため，膜面内と膜面垂直方向の

磁化曲線の相違は，Fe 微粒子の形状に起因しており，Fig. 4.3（e），（f）に示した微粒子の

偏平化によって生じた形状磁気異方性よるものであると考えられる．573 K 以上の成長温

度で作製した場合，Fe 微粒子間の磁気的相互作用が無視できることは，後の（b）非相互

作用系の超常磁性挙動の項でさらに詳細に述べる． 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 4.6  Magnetization curves of Fe particles.  The growth temperature is (a) 323, (b) 473 and 
(c) 773 K, respectively.  The solid and dotted lines represent the curves for the applied 
field perpendicular and parallel to the film plane, respectively. 

 

 

成長温度の増加にともなう Fe 微粒子間の磁気的相互作用の変化は，Fe 微粒子体積の増

加に起因していると考えられる．本研究で作製した Fe 微粒子は，磁性体超薄膜の V‐W

成長を利用しおり，Fe 膜厚は 5 ML と一定であるため，Fe 微粒子体積の増加は，Fe 微粒子

の数密度の減少につながる．このため，高い成長温度で大きな Fe 微粒子が形成されると，

Fe 微粒子間の間隔が増加し，結果として，Fe 微粒子間の磁気的相互作用が減少したものと

考えられる．成長温度の増加にともなう Fe 微粒子間隔の増加は，Fig. 4.3 に示した表面構

造にも顕著に現れている． 

 以下では，Fe 微粒子間の磁気的相互作用について，さらに詳細な検討を行う．（4-1）式

で示したように，ブロッキング温度は磁化反転のエネルギー障壁に比例する．ここで，磁

化反転のエネルギー障壁を次のように考える． 

 ΔE = Keff · V + Eint                              (4-2) 
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ここで，第一項は磁気異方性エネルギー，第二項は微粒子間の磁気的相互作用エネルギー

である．前節では，第二項の磁気的相互作用エネルギーによるエネルギー障壁の増加を，

磁気的有効体積の増加と考え， 

 ΔE = Keff · V + Eint = Keff · Veff                          (4-3) 

として議論した．AFM 像から見積もられる Fe 微粒子体積は，（4-2）および（4-3）式中の

V に対応し，磁化曲線から見積もられる Fe 微粒子体積は，（4-3）式中の Veff に対応する．

本節では，（4-3）式の Keff · Veff を（4-3）式で示したように，磁気異方性エネルギーと磁気

的相互作用エネルギーという 2 つの項に分離し，種々の成長温度で作製した Fe 微粒子にお

ける微粒子間相互作用の存在について検討する．結果として，323 K 程度の低い温度で作

製した Fe 微粒子間には磁気的相互作用が働いており，4.2.1 節で示した Veff の増加が，微

粒子間相互作用エネルギーEint に起因する増加であることを明らかにする． 

（4-3）式からわかるように，Veff の増加は，Eint のみならず系の有効磁気異方性エネルギ

ーKeff の変化によっても起こりうる．一般に，磁性体微粒子の有効磁気異方性エネルギー

は， 

 Keff = Keff-V + 6 / D · Keff-S                           (4-4) 

として，体積項と表面項の和で表される．これらのうち，体積項 Keff-V は微粒子体積によっ

て大きく変化しないと考えられる．一方，表面項 6 / D · Keff-S は，（4-4）式からわかるよう

に，微粒子粒径 D の減少にともない増加する．このため，表面磁気異方性エネルギーは微

粒子体積の減少にともない増加するため，Veff の増加を引き起こす可能性がある．しかしな

がら，大きな表面磁気異方性が存在している場合，極低温領域において磁化曲線に大きな

保磁力が観測され  (4-23)，その値は粒子サイズの増加ともない減少することが予想される．

本研究で作製した Fe 微粒子において，このような実験事実は観測されない．このため，有

効磁気異方性エネルギーに与える表面磁気異方性エネルギーの影響は小さいものと考え，

表面磁気異方性エネルギーが有効磁気異方性エネルギーに与える影響は無視する．   

本研究では，Fe 微粒子間の磁気的相互作用を，ZFC 曲線のピーク温度の測定磁場依存性

から検討する．実験結果を示す前に，測定原理について述べる．磁性体微粒子が超常磁性

状態にある場合，ZFC 曲線のピーク温度（ブロッキング温度）は，磁化の緩和時間の温度

依存性に支配される．磁化の緩和が Arrhenius‐Néel 理論  (4-1) に従うと仮定すると，磁化

の緩和時間は次式で表される． 

τ = τ0 exp (ΔE / kBT)                             (4-5) 

簡単のために，印加磁場方向と磁化容易軸方向は平行であるとすると，磁場を印加した状

態での磁気エネルギーは，磁気異方性として一軸磁気異方性を仮定した場合，次式で表さ
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れる． 

 E = Ku - eff · V · sin2θ – MS · H · cosθ                          (4-6) 

ここで，第一項は磁気異方性エネルギー，第二項はゼーマンエネルギーである．θは，磁

化Μと磁場 H あるいは，磁化容易軸 Ku の成す角である．θに対する E の変化を図示すると

Fig. 4.7 のようになる．図中の 2 つのエネルギー障壁のうち，ZFC 曲線を支配するエネルギ

ー障壁は，ΔE2 である．ΔE2 は，有効一軸磁気異方性エネルギーKu - eff，磁場 H を用いて，

次式で表される． 

 ΔE2 = Ku - eff · V - MS · H + (M · H)2 / 4 Ku - eff · V = Ku - eff · V (1 - H / HK)2         (4-7) 

 HK = 2 Ku - eff / MS 

磁化測定に要する時間をτm とすると，（4-5）および（4-7）式から，ブロッキング温度 TB

は次式で表される． 

 TB = - ΔE / kB ln(τ0 / τm) ∝ (1 – H / HK)2                     (4-8) 

（4-8）式から，TB は測定磁場 H の 2 乗で減少することが予測される．しかしながら，こ

の関係は，磁化の緩和時間が（4-5）式に従うことを前提にしている．（4-5）式は，ΔE / kBT 

» 3 の範囲でのみ有効であることが知られている  (4-24)．（4-6）式を考慮すると，この条件は，

低い印加磁場範囲でのみ実現される．これに対して，El – Hilo らは，広い印加磁場範囲で，

次式で表される緩和時間を用いて算出される TB が，実験値を良く再現することを報告した  

(4-25)． 

 τ-1 = 
2
1

f0 (1 – heff
2){(1 + heff) · exp[-aeff (1 + heff)2] + (1 – heff)  

· exp[-aeff (1 – heff)2]}                           (4-9) 

 f0 = effa · γ0 · HK / π  ： Lamor 周波数  

heff = H / HK
 ： 外部磁場 / 異方性磁場 

（本研究では，計算に用いた系の異方性磁場の表式として，磁化容易軸が 2 次元ランダム

に分散した場合を仮定し，HK = 0.96 Keff / MS を用いた．） 

aeff = (K · Vm + δ) / kB · T ： 磁化反転のエネルギー障壁／熱エネルギー 

 δ = ξ MS
4 · Vm

2 / 3 · kB · T ： 双極子相互作用エネルギー 

 ξ = <n1>< (3 cos2ψ – 1)2>Vm
2 / <d1>6 ： 双極子相互作用エネルギーの強度パラメータ 

磁化測定に要する時間として τm = 100 s を仮定して（4-9）式を解くことにより，TB が得ら

れる．（4-9）式中には，TB の明らかな磁場依存性は現れないが，各磁場に対して TB を計算

すると， 
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TB ∝ H2   H « HK                           (4-10a) 

TB ∝ H2/3   H < HK                            (4-10b) 

となる (4-5), (4-25), (4-26)．計算の際に重要となるパラメータは，微粒子間相互作用の大きさを

表すξであり，種々のξを用いて計算した TB と実験値を比較することで，微粒子間相互作用

の大きさを見積もることができる  (4-25)．しかしながら，本研究では，個々の Fe 微粒子の

磁気異方性エネルギー，異方性分散など，不明なパラメータが多く存在するため，磁気的

相互作用エネルギーの強度についての定量的な議論は信憑性を欠く．このため，本研究で

は，微粒子間の磁気的相互作用の有無についての議論にとどめる．  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 4.7  Schematic representation of magnetic anisotropy energy as a function of angle between 
magnetization and magnetic easy axis.  The magnetic field is assumed to be applied to 
magnetic easy axis (0 degree). 

 

 

  実験により得られた，ZFC 曲線のピーク温度の測定磁場依存性を Fig. 4.8 に示す．成長

温度はそれぞれ，（a）323 K，（b）473 K，（c）773 K である．成長温度が 323 K の場合，

ZFC 曲線のピーク温度は，測定磁場の増加にともない減少する（Fig. 4.8(a)）．上述の議論

を考慮すると，この現象は，ZFC 曲線が磁化の緩和時間の温度依存性を反映していること

を示している．一方，成長温度が 773 K では，測定磁場の増加とともに，ZFC 曲線のピー

ク温度が増加していることがわかる（Fig. 4.8(c)）．この傾向は，573 K 以上の成長温度で

作製した，いずれの Fe 微粒子についても観測される．ZFC 曲線のピーク温度の測定磁場

に対する増加は，ZFC 曲線が磁化の緩和過程に支配されているのではないことを意味して
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おり，ZFC 曲線が異なるメカニズムに支配されていることを示している．詳細は後述の（b）

非相互作用系の超常磁性挙動の項に譲るが，このような測定磁場の増加にともなうピーク

温度の増加は，非相互作用系に特有の現象である  (4-5), (4-27)．このことからも，573 K 以上

の成長温度で作製した Fe 微粒子間には，磁気的相互作用が働いていないことがわかる． 

 以下では，ZFC 曲線のピーク温度の測定磁場に対する変化を詳細に検討し，これらの挙

動を支配するパラメータについて検討する．  

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 4.8  Magnetic field dependence of peak temperature of ZFC curve.  The growth 
temperature is (a) 323, (b) 473 and (c) 773 K, respectively. 

 

 

(a) 相互作用系における超常磁性挙動 

 ここでは，測定磁場の増加にともなう ZFC 曲線のピーク温度の減少から，Fe 微粒子間

の磁気的相互作用について詳細に検討する．（4-10）式で示したように，ZFC 曲線が磁化の

緩和時間の温度依存性を反映している場合，そのピーク温度であるブロッキング温度は，

測定磁場の増加にともない，H2 あるいは，H2/3 で減少する．成長温度 323 K で作製した Fe

微粒子の，ブロッキング温度の H2/3 に対する変化を，Fig. 4.9 に示す．図中には，（4-9）式

を用いて計算した結果も合わせて示す．計算に用いたパラメータを，Table 4.1 に示す．計

算に用いたパラメータのうち，飽和磁化（Ms），g 因子および磁気異方性定数（K）として

バルク Fe の値を用い，平均体積として AFM から見積もられた値を用いた．Fig. 4.9 に示

したように，実験値は H2/3 に比例して減少していることがわかる．この傾向を，（4-9）式

による計算結果と比較すると，点線で示した微粒子間相互作用がない場合（（4-9）式にお

いて，ξ = 0 とした．），計算結果は明らかに実験値を再現することができない．これに対し

て，実線で示したように，Fe 微粒子間に磁気的相互作用が働いていると仮定した場合（（4-9）

式において，ξ = 0.15 とした．），計算値は実験値をよく再現していることがわかる．この
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結果からも，低い温度で作製した Fe 微粒子には，微粒子間に磁気的相互作用が働いている

ことがわかる．Fe 微粒子間に磁気的相互作用が働いている場合，（4-2）式からわかるよう

に，微粒子間相互作用エネルギーEint によって，磁化反転のエネルギー障壁ΔE が増加する．

（4-1）式に示したように，TB はΔE に比例するため，ΔE が増加すると TB が増加する．ま

た，4.2.1 節で述べたように，Fe 微粒子間に磁気的相互作用が働いている場合，Fe の磁気

的有効体積は増加する．これらの結果から，Fig. 4.2 に示した低い成長温度での TB の上昇

および，Fig. 4.4 に示した Veff の増加は，Fe 微粒子間の磁気的相互作用により現れた効果で

あると結論付けることができる．  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 4.9  Magnetic field dependence of blocking temperature.  The closed circles represent the 
experimentally obtained values for Fe particles grown at 323 K.  The lines represent 
the calculated values using equation (4-9) in the text.  The solid and dotted lines are 
corresponding to the interacting (ξ = 0.15) and non-interacting (ξ = 0) case, 
respectively. 

 

Table 4.1  Parameters in calculating equation (4-9). 
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 (b) 非相互作用系における超常磁性挙動 

 4.2.1 節で，573 K 以上の成長温度で作製した Fe 微粒子では，AFM 像から見積もった体

積と磁化曲線から見積もった磁気的有効体積が一致することを示し，Fe 微粒子間に磁気的

相互作用が働いていないことを示した．また，このような磁気的に孤立した Fe 微粒子にお

いて，ZFC 曲線のピーク温度は，測定磁場の増加にともない増加することを，Fig. 4.8(c)

で示した．この現象は，ZFC 曲線が前項の(a)相互作用系における超常磁性挙動で述べた磁

化の緩和過程を反映しているのではなく，異なるメカニズムを反映していることを示して

いる．本項では，測定磁場の増加にともなう ZFC 曲線のピーク温度の増加が，非相互作用

系に特有の現象であり，個々の Fe 微粒子の磁化の挙動を反映した結果として生じたもので

あることを示す．  

 測定磁場の増加にともなう ZFC 曲線のピーク温度の増加は，これまでほとんど観測され

ておらず， Luo らによる Fe3O4 微粒子での最初の観測以来  (4-27)，Fe‐C 微粒子で観測され

た例  (4-28), (4-29)があるのみである．Hanson らは，この現象に対して定量的な考察を行った  

(4-29)．以下に，ZFC曲線のピーク温度の増加に対する Hansonらの取り扱いについて説明し，

同様の方法を用いて，本研究で得られた実験結果に対する考察を行う．  

 磁性体微粒子が粒径分散（体積分散）をもち，その分布が確率密度関数 f(D)を用いて表

されるとする．本研究では，Fe 微粒子の粒径分散を表す確率密度関数として，対数正規分

布関数を用いた．Fig. 4.5 に示したように，AFM から見積もられた微粒子体積分散，磁化

曲線のフィッティングの際に用いた体積分散はともに，対数正規分布を用いて表されてい

ることから，この仮定は妥当であるものと考えられる．  

粒径 D = x の微粒子が unblocked 状態にあるとき，微粒子の磁気モーメントの磁場方向の

成分 M(x)は，Langevin 関数を用いて以下の式で表される． 

 M(x) = MS · 
6
π

x3 · f(x) dx · L(a)                        (4-11)  

 L(a) = coth(a) – 1 / a,   a = MS · 
6
π

x3 · H / kB · T ： Langevin 関数 

Vmax を，unblocked 状態にある微粒子の最大体積と定義すると，温度 T における Vmax は微

粒子の磁化の緩和時間  τとして磁化測定に要する時間  τm を用いて次式で表される． 

 τm = τ0 ⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛
Tk

VK

B

eff maxexp                             (4-12) 

体積 Vmax をもつ粒子の粒径 xmax は，次のようになる． 
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 3 max6

π
=

V
xmax                                      (4-13) 

このとき，温度 T における，unblocked 状態にある微粒子の磁気モーメントの磁場方向成分

の総和 Munblocked と，系の磁気モーメントの総和 Mtotal は，それぞれ次のように表せる． 

 Munblocked (T) = ∫∫ = maxmax x
S

x dxaxfxMxM 0
3

0 )(L)(
6

)(
π

                    (4-14) 

 Mtotal = ∫
∞
0

3 )(
6

dxxfxM S
π

 

これらを用いて，温度 T における，磁化を次式で表す．  

 M(T) = Munblocked (T) / Mtotal =  ∫ maxx
S dxaxfxM0

3 )(L)(
6
π

 / ∫
∞
0

3 )(
6

dxxfxM S
π

         (4-15) 

（4-15）式を，各温度に対して計算することにより，ZFC 後の M‐T 曲線が得られる．つ

まり，非相互作用系における ZFC 曲線は，各温度での unblocked 状態にある Fe 微粒子のみ

の磁化を反映している，と考える．  

 実験および，計算により得られた M‐T 曲線と，M‐T 曲線のピーク温度の磁場依存性を，

Fig. 4.10 に示す．実験結果は，成長温度 773 K で作製した Fe 微粒子に対する結果であり，

ピーク温度の測定磁場依存性は，Fig. 4.8(c)に示した結果と同一のものである．計算には，

飽和磁化（Ms）として室温におけるバルク Fe の値，平均体積（Vm）および体積分散（σ）

は AFM 像から見積もられた値を用い，磁気異方性エネルギーをフィッティングパラメー

タとして計算した．計算に用いたパラメータおよび得られた磁気異方性エネルギーを，

Table 4.2 に示す．Fig. 4.10(a)から，（4-15）式によって得られた計算値は，ピーク温度以上

の温度領域で，実験値をよく再現していることがわかる．（4-15）式を用いた計算は，本質

的に各温度における Langevin 関数を計算しているに過ぎない．Langevin 関数の導出には， 

Zeeman エネルギーしか考慮されておらず，微粒子間の磁気的相互作用の効果は考慮されて

いない．いい換えると，広い温度範囲で Langevin 関数を用いて実験値が再現されることは，

成長温度 773 K で作製した Fe 微粒子では，微粒子間に磁気的相互作用が働いていないこと

を意味している．また，Langevin 関数には，磁気異方性エネルギーの効果も考慮されてい

ない．つまり，本研究で得られた計算値と実験値の一致は，unblocked 状態にある Fe 微粒

子内の有効磁気異方性エネルギーの影響が小さいことを示唆している．さらに，フィッテ

ィングにより得られた Fe微粒子の磁気異方性エネルギーは，4.7 ± 0.3×105 erg / ccであり，

バルク Fe の値とほぼ一致する．これは，本研究で作製した Fe 微粒子では，表面磁気異方

性などの付加的な磁気異方性が無視できることを示している．しかしながら，Hanson らは，
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106 erg / cc 程度の磁気異方性が存在する場合，MSVH / kBT ≈ 3 となる領域で磁化の挙動は，

Langevin 関数からの偏倚が生じることを指摘した  (4-30)．バルク Fe の結晶磁気異方性エネ

ルギーは 4.7×105 erg / cc (4-31)であるが，磁性体微粒子や磁性体超薄膜では，格子歪など

の影響を受けてさらに大きな値をもつことがある．本研究で作製した Fe 微粒子では，Table 

4.2 に示したように（4-15）式を用いた計算で実験値を再現することのできる有効磁気異方

性エネルギーは 4.7 ± 0.3×105 erg / cc であるため，上記の効果は無視できない．上記の効

果が現れる磁場領域を簡単に見積もると，飽和磁化等にバルク Fe の値を用いた場合，MSVH 

/ kBT ≈ 3 となる磁場 H は，T ≈ 90 K で H ≈ 0.35 kOe となる．Fig. 4.10（b）に示した，ZFC

曲線のピーク温度と磁場の関係において，0.20 kOe 以上の磁場領域で生じる実験値と計算

値の相違は，このような効果が現れたためであると考えられる．  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 4.10  (a) Changes in magnetization with temperature after ZFC for the non-interacting Fe 
particles.  The closed circles represent the experimentally obtained values upon the 
constant magnetic field of 0.1 kOe for Fe particles grown at 773 K.  The line 
represents the calculated values using equation (4-15) in the text.  (b) Changes in the 
peak temperature of M-T curves with magnetic field.  The open and closed circles 
represent the calculated and experimentally obtained values, respectively. 

 

Table 4.2  Parameters in calculating equation (4-15). 
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4.3 考察 

 Fig. 4.2，4.6 に示したように，成長温度 323 K と 773 K で作製した Fe 微粒子の室温で

の磁気状態は磁気特性のみからでは区別できない．しかしながら，これらの Fe 微粒子の磁

気状態は，低温領域で明らかな違いが生じることが予想される．上述のように，323 K 程

度の低い成長温度で作製した場合，ZFC 曲線に磁化のブロッキング現象が観測されており，

Fe 微粒子の磁気状態は測定温度範囲で blocked 状態から unblocked 状態へ変化している．

つまり，低い成長温度で作製した Fe 微粒子は，ZFC 曲線のピーク温度（ブロッキング温

度）以下の温度領域で blocked 状態にある．一方，573 K 以上の成長温度で作製した Fe 微

粒子の磁気状態は，本研究で行った全ての温度範囲で，unblocked 状態である．このため，

Fig. 4.10 で示したように，ZFC 曲線の挙動が広い温度範囲で Langevin 関数を用いて記述さ

れる．このように，低温と高温で作製した Fe 微粒子の磁気状態は，低温領域において

blocked 状態と unblocked 状態という明らかな違いがある．本節では，低温領域での Fe 微

粒子の磁化の挙動について検討することにより，上述した Fe 微粒子の磁気状態の妥当性に

ついて検証する． 

 Fe 微粒子の低温での磁気状態での成長温度による違いは，Fe 微粒子間の磁気的相互作用

に起因しており，この磁気的相互作用は，成長温度の増加にともない減少することをすで

に述べた．（4-2）式で示したように，磁気的相互作用の変化は，磁性体微粒子の磁化反転

のエネルギー障壁に影響を与える．磁性体微粒子間の磁気的相互作用がない場合，磁化反

転のエネルギー障壁は磁気異方性エネルギーKeff · V のみで決まる．ZFC 曲線のピーク温度

の測定磁場依存性の計算から見積もられる有効磁気異方性エネルギー Keff = 4.7×105 erg / 

cc を用いると，573 K 以上の高い成長温度で作製した Fe 微粒子のブロッキング温度は，

（4-1）式が成り立つと仮定すると約 8 K 以下となる．これは，本研究での最小測定温度で

ある 10 K より低い．これは，573 K 以上の成長温度で作製した Fe 微粒子の磁化の緩和時

間は，10 K でも磁化測定に要する時間と比べて十分に短く，Fe 微粒子の磁気状態は，  

unblocked 状態として観測されることを意味している．このため，本研究での測定温度領域

では，磁化の緩和時間に測定時間（≈ 100 s）を横切るほどの大きな変化がなく，ZFC 曲線

に磁化の緩和時間の効果が現れなかったものと考えられる．したがって，本研究で得られ

た ZFC 曲線のピーク温度は，磁化の緩和時間の変化を反映しているものではなく，超常磁

性ブロッキング温度を表しているのではない． 

このように，ZFC 曲線のみから Fe 微粒子の磁気状態を決定することは，危険性を含ん

でいることがわかる．これは，ZFC 曲線に現れる磁化が，本質的に直流磁化率を表してい
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るためである．これに対して，FC 曲線は，冷却時に外部磁場が存在するため，冷却過程に

おける磁化の動的な挙動を反映し，磁化緩和の影響を強く受ける．このため，ZFC 曲線に

現れなかった Fe 微粒子の低温での磁気状態の相違は，FC 曲線に明らかな違いを生じさせ

ることが予想される．種々の成長温度で作製した Fe 微粒子の FC 後の磁化の温度依存性を，

Fig. 4.11 に示す．図中には，参考のため，ZFC 曲線もあわせて示す．上述のように，ZFC

曲線にはピーク温度およびピーク温度の幅に違いは見られるが，その他の大きな変化は観

測されない．一方，FC 曲線には，70 K 以下の低温領域において特徴的な変化が観測され

る．成長温度が 323 K の場合，FC 曲線には，ZFC 曲線と同様のブロードなピークが観測さ

れる．また，そのピーク幅は，他の成長温度で作製した Fe 微粒子と比較して大きい．FC

曲線にピークが現れる理由には，種々の理由があり，そのひとつに冷却速度と昇温速度の

相違  (4-12) がある．上述のように，FC 曲線は磁化の動的挙動を反映しているため，冷却・

昇温速度の影響を受けやすく，両者の違いにより，FC 曲線にピークが生じることがある．

しかしながら，Fig. 4.11(b)に示すように，成長温度 473 K で作製した Fe 微粒子においては，

FC 曲線にピークは観測されない．これらの測定は，全て同条件で行われているため，323 K

で作製した試料の FC 曲線のピークは，上述の原因とは異なる原因で生じたものであると

考えられる．FC 曲線にピークが出現する他の原因として，Chantrell らによって指摘された

ように，磁性体微粒子間の磁気的相互作用がある  (4-5)．また，彼らは磁気的相互作用の存

在下では，磁化反転のエネルギー障壁の分散が増加することを指摘した  (4-5)．エネルギー

障壁の分散は，ブロッキング温度の分散につながり，ZFC 曲線のピーク幅が増加する．こ

のため，323 K で作製した Fe 微粒子における，FC 曲線のピーク温度と，FC・ZFC 曲線の

ピーク幅の増加は，Fe 微粒子間の磁気的相互作用に起因していると考えられる． 

一方，成長温度が 773 K の場合にも，FC 曲線にピークは観測される．しかしながら，成

長温度 323 K の場合と異なり，30 K 以下の温度領域で，温度の増加にともなう磁化の減少

も観測される．この傾向は，573 K 以上の成長温度で作製した全ての Fe 微粒子で観測され

る．FC 曲線の複雑な挙動は，次のように説明できる．上述のように，成長温度 773 K で作

製した Fe 微粒子のブロッキング温度は，約 8 K 付近に存在するものと考えられる．このと

き，10 K 以下の温度領域では，FC 曲線に現れる Fe 微粒子の磁化は，緩和時間の増加にと

もない，指数関数的に減少する．10 K から 30 K における磁化の減衰は，この効果による

ものと考えられる，30 K 以上の領域では，4.2.2 節で示した unblocked 状態の Fe 微粒子の

非線形な磁化挙動が顕著に現れる．FC 曲線の複雑な挙動は，両者の重ね合わせにより生じ

るものと考えられる．  
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Fig. 4.11  Changes in magnetization with temperature.  The growth temperature is (a) 323, (b) 
473 and (c) 773 K, respectively.  The open and closed symbols represent the 
magnetizations after field-cooling and zero-field-cooling, respectively.  The 
measurements were performed upon the constant magnetic field of 0.10 kOe. 

 

 

低温領域における磁気状態の変化は，FC 曲線のみならず，磁化曲線にも影響を与える．

上述のように，成長温度 323 K で作製した Fe 微粒子は 10 K において blocked 状態であり，

通常の強磁性体と同様の振る舞いをする．一方，573 K 以上の成長温度で作製した場合，

Fe 微粒子の磁気状態は，10 K においても unblocked 状態である．このため，Fe 微粒子の磁

化は，10 K においても Langevin 関数を用いて記述できる．10 K における磁化曲線から測

定した残留磁化比の成長温度による変化を，Fig. 4.12 に示す．低い成長温度で作製した場

合，上述のように Fe 微粒子は blocked 状態にあるため，比較的大きい残留磁化比を示す．

一方，573 K 以上の高い成長温度で作製した場合，残留磁化比は 0.2 以下となる．このよう

な残留磁化比の変化は，本章で得られた Fe 微粒子の磁気状態を支持する結果である． 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 4.12  Remanence ratio at 10 K for Fe 
particles grown at the various growth 
temperature. 
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4.4 結言 

 Fe 超薄膜の超常磁性挙動について調べるため，α-Al2O3(0001)基板上に種々の成長温度で

作製した膜厚 5 ML の Fe 超薄膜の超常磁性挙動について検討した結果，以下の知見を得た． 

 

（1） Fe 微粒子の ZFC 曲線のピーク温度は，特徴的な成長温度依存性を示した．ZFC

曲線のピーク温度は，成長温度の増加にとともに減少し，成長温度 473 K で極小

を示した後，再度，増加する傾向を示した．  

 

（2） Fe 微粒子の体積は，成長温度の増加にともない，単調に増加した．一方，磁化曲

線から見積もられる Fe 微粒子の体積は，（1）で述べた ZFC 曲線のピーク温度と

同様の成長温度依存性を示した．これは，磁化曲線から見積もられた Fe 微粒子

体積は，微粒子間の磁気的相互作用の影響を強く受け，磁気的有効体積を反映し

ているためである．323 K 程度の低い成長温度領域では，両者に明らかな相違が

観測され，Fe 微粒子間に磁気的相互作用が働いていることがわかった．一方，573 

K 以上の高い成長温度で作製した Fe 微粒子の体積は，磁気的有効体積と一致し，

Fe 微粒子の磁気特性は，個々の Fe 微粒子の磁化の挙動を反映したものであるこ

とがわかった． 

 

（3） （2）で述べたように，成長温度の増加にともない，磁化の超常磁性挙動を支配

する因子は，低い成長温度領域での磁気的相互作用から，高い成長温度領域での

単一 Fe 微粒子の磁化挙動へと連続的に変化することがわかった．この変化は，

成長温度の増加にともなう Fe 微粒子体積の増加に起因している．また，この連

続的変化は，Fe 超薄膜が相互作用系から非相互作用系に連続的に変化したことを

示している． 

 

（4） 成長温度の増加にともなう，Fe 微粒子間の磁気的相互作用の変化は，低温領域に

おける Fe の磁気状態に顕著な変化を与えることがわかった．磁気的相互作用が

強い場合，磁化反転のエネルギー障壁の増加により，低温領域で磁化は blocked

状態となる．一方，磁気的相互作用が弱く，磁化反転のエネルギー障壁が小さい

場合，低温領域においても unblocked 状態が保たれる．  
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本章で報告した非相互作用系の超常磁性挙動は，これまでほとんど報告されていない．

また，相互作用系から非相互作用系へ連続的に変化させた系において，超常磁性挙動を詳

細に検討した例は極めて少なく，本研究で得られた結果は，磁性体超薄膜の超常磁性挙動

に対する理解を深めるものである．工学的応用上も，本章で示した成長温度により微粒子

間相互作用を制御できるという結果は，興味のもたれる結果であるといえる．  
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第 5 章 超常磁性・強磁性遷移領域における Fe 超薄膜の磁気状態 

 

5.1 緒言 

 第 3 章で述べたように，Fe 超薄膜の磁気状態は，Fe 膜厚の増加にともない超常磁性状態

から強磁性状態へと遷移し，その遷移過程において，超常磁性と強磁性の混在状態が観測

される．これまで，磁性体超薄膜の超常磁性・強磁性遷移において，2 つの磁気状態の混

在状態が観測された報告はない．磁性体超薄膜の超常磁性・強磁性遷移は，これまで種々

の系において観測されている  (5-1) – (5-4)．しかしながら，これまで報告されている超常磁性・

強磁性遷移は，Table 3.1 に示したように，約 1.5 ML という狭い膜厚範囲で完結する (5-1) – (5-4)．

このため，超常磁性と強磁性の混在状態は観測されておらず，その磁気状態について検討

するには至っていない． 

これに対して本研究で作製した Fe 超薄膜では，Fe 膜厚 10 ML において，超常磁性状態

と強磁性状態の混在状態が観測される．したがって本研究で作製した試料の磁気特性につ

いて検討することにより，超常磁性・強磁性遷移領域にある磁性体超薄膜の磁気状態を支

配するパラメータを明らかにすることができると考えられる．そこで本章では，超常磁性・

強磁性遷移領域における，Fe 超薄膜の磁気状態について検討する．具体的には，超常磁性

と強磁性の混在状態において，成長温度と磁気異方性が磁気状態に与える影響について検

討を行う．本論文では，Fe 超薄膜の磁気異方性を制御する方法として，傾斜基板を利用す

ることを第 1 章で述べた．第 3 章で述べたように，基板傾斜は Fe 超薄膜の超常磁性挙動に

影響を与えないが，基板傾斜は強磁性成分の磁気異方性に影響し，傾斜基板上に作製した

Fe 超薄膜では，ステップ平行方向に一軸磁気異方性が発現する．一軸磁気異方性の強度，

発現機構などの詳細については第 6 章で述べる．本章では，基板傾斜によって誘起された

一軸磁気異方性が，超常磁性成分と強磁性成分の存在比に与える影響について検討する．

また，上述のように，基板傾斜は強磁性成分のみに影響を与える．このため，薄膜中に存

在する強磁性成分の割合について調べることにより，磁気状態に与える基板傾斜の影響に

ついての知見も得られるものと考えられる．   

 

5.2 超常磁性・強磁性混在状態に与える成長温度および基板傾斜の影響 

第 3 章で述べたように，膜厚 10 ML の Fe 超薄膜の室温における磁気状態は，超常磁性

と強磁性の混在状態である．本章では，超常磁性と強磁性の混在状態を記述するパラメー

タとして，超常磁性成分と強磁性成分の成分比について検討する．しかしながら，両者の
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成分比を直接決定することは非常に困難であるため，2 つの成分の成分比を反映するパラ

メータが必要となる．超常磁性成分と強磁性成分の存在比は，磁化曲線の残留磁化比と保

磁力に影響する．まず，磁化曲線から得られるこれらの値が，超常磁性・強磁性成分の成

分比を反映するパラメータとして適当であるかについて検討する．  

磁性体の磁気状態が超常磁性と強磁性の混在状態にある場合，磁化曲線は両者の磁化の

重ねあわせとして表されるものと仮定する  (5-5), (5-6)．このとき，検出される残留磁化比は

次式で表される． 

Mr / Ms measure = x · (Mr / Ms for FM) + (1-x) · (Mr / Ms for SPM) 

= x · (Mr / Ms for FM)                                       (5-1) 

ここで，第一項は強磁性成分の残留磁化比，第二項は超常磁性成分の残留磁化比（= 0）で

ある．x は両成分の成分比（FM / SPM）を表す．（5-1）式からわかるように，検出される

残留磁化比は，強磁性成分の残留磁化比と，強磁性成分の成分比の積となる．詳細は第 6

章で述べるが，室温で完全な強磁性状態となる膜厚 15 ML 以上の Fe 超薄膜では，残留磁

化比は成長温度の増加にともない緩やかに減少する．このため，残留磁化比の成長温度依

存性から，膜厚 10 ML の Fe 超薄膜中に含まれる強磁性成分の成分比に関する定性的な議

論は可能である．  

 一方，検出される保磁力は，超常磁性成分と強磁性成分の単純な比とはならない．検出

される保磁力は，次式に示すように，超常磁性成分と強磁性成分の磁化の和が 0 になる磁

場となる．  

 M measure = (M for FM) + (M for SPM) = 0 at Hcmeasure                       (5-2) 

この式の意味を，Fig. 5.1 に模式的に示す．図からわかるように，検出される保磁力は，超

常磁性成分と強磁性成分の両方の磁化を反映している．この値は，微粒子の体積，強磁性

成分の磁化過程などの影響をうけるため，超常磁性成分と強磁性成分の存在比を直接反映

するパラメータではない．また，保磁力は磁化反転過程に依存する．本章で検討する膜厚

10 ML の Fe 超薄膜においても，強磁性成分の存在比に依存して，磁化反転過程が異なる．

Fig. 5.2 に示すように，異なる成長温度で作製した Fe 超薄膜では，保磁力の温度依存性が

明らかに異なる．この結果は， Fe 超薄膜の磁化反転過程が異なることを示唆している．

このため，保磁力は本章で検討する超常磁性状態と強磁性状態の存在比を表すパラメータ

として適当ではないものと考えられる． 

 以上の議論から，本章では，超常磁性状態と強磁性状態の混在状態を記述するパラメー

タとして，残留磁化比に着目する．また，第 4 章で詳細に述べたように，系に超常磁性成

分が存在する場合，系の磁気状態について検討するには，磁化の温度変化についての検討
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が不可欠である．Fig. 3.5 で示したように，膜厚 10 ML の Fe 超薄膜においても，磁化の温

度依存性は，低温領域において FC 後と ZFC 後の磁化に相違がある．また，膜厚 10 ML の

Fe 超薄膜では，いずれの成長温度で作製した場合でも，ZFC 曲線のピーク温度は測定磁場

の増加にともない減少する．第 4 章での議論を考慮すると，この結果は，膜厚 10 ML の

Fe 超薄膜に含まれる超常磁性成分の磁気状態は，いずれの成長温度で作製した場合でも，

10 K で blocked 状態にあることを示している．この場合，超常磁性成分は 10 K において

blocked 状態にあるため，ZFC 後の 10 K における磁化は，強磁性成分のみの磁化を反映す

る．このため，ZFC 後の 10 K における磁化は，薄膜中に存在する強磁性成分の割合を示

すパラメータとなる．  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 5.1  Schematic representations of superimposed magnetization curve of ferromagnetic and 
superparamagnetic components. (b) Enlarged curve of (a). 

 

 

 

 

 

 

Fig. 5.2  Temperature dependence of 
coercivity for 10 ML Fe films grown 
on the flat substrates.  The growth 
temperature is 323 (○), 473 (●) and 
773 K (△). 
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室温における残留磁化比および ZFC 後の 10 K における磁化の成長温度依存性を，Fig. 5.3

に示す．ZFC 後の磁化は，FC 後の磁化で規格化した値を示した．磁場の印加方向は，

α-Al2O3(0001)基板の< 0011 >方向とした．この方向は，傾斜基板のステップ平行方向に対応

する．（a）残留磁化比および，（b）ZFC 後の 10 K における磁化は，成長温度の増加に対し

て，互いに類似した傾向をもつことがわかる．これらの値はいずれも，平坦な基板上に作

製した Fe 超薄膜では，成長温度 473 K で最大となる．一方，傾斜基板上に作製した Fe 超

薄膜では，残留磁化比および ZFC 後の磁化は，成長温度の増加にともない単調に減少する．

上述のように，これら 2 つの値は，系に含まれる強磁性成分の磁化を反映しているため，

上記の傾向は，Fe 超薄膜中に含まれる強磁性成分の存在比の成長温度依存性を表している．

以下では，強磁性成分の存在比の成長温度依存性を，平坦な基板，傾斜基板上に作製した

場合のそれぞれについて，考察する． 

第 4 章で述べたように，Fe 微粒子の室温での磁気状態は，次式を満たす場合，強磁性状

態となる．  

Keff · V » 25 · kB · T ≈ 1.0 × 10-12 erg (TB = 300 K)                           (5-3) 

上式から明らかに，強磁性成分の存在比は，Keff および V の増加にともない増加する．以

下では，成長温度によって変化するパラメータとして，第 4 章と同様に，有効磁気異方性

エネルギーKeff と Fe 微粒子体積 V を用いて，Fe 超薄膜の磁気状態の成長温度依存性につい

て考察する． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 5.3  Growth temperature dependence of (a) remanence ratio at R.T. and (b) normalized 
magnetization value at 10 K after zero‐field‐cooling.  The magnetization values in 
(b) are normalized by the magnetization value at 10 K after field‐cooling.  The open 
and closed circles represent the values for 10 ML Fe films grown on the flat and 
inclined substrates, respectively. 
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5.2.1 平坦な基板上に作製した Fe 超薄膜 

Fig. 5.3 に示したように強磁性成分の存在比は，平坦な基板上に作製した場合，成長温度

473 K で極大をもつ．この挙動について，Fe の成長様式と結晶性の成長温度による変化か

ら考察する．第 3 章で述べたように，膜厚 10 ML の Fe 超薄膜は，連続膜構造を形成しや

すい低温成長においても，不連続な島状構造を形成する．このとき，Fe 微粒子のサイズは，

323 K 程度の成長温度で作製した場合，約 5 nm 以下であり，微粒子の合体により形成され

た連続部分は，面内のサイズが 10‐20 nm と小さい（Fig. 5.4）．バルク Fe の結晶磁気異方

性エネルギー4.7 × 105 erg / cc  (5-7) を仮定した場合，（5-3）式から，Fe 微粒子が強磁性状

態となる臨界粒径は約 16 nm となるため，上記のサイズをもつ Fe は強磁性遷移領域にあ

る．しかしながら，Fe 微粒子の合体によって形成された連続部分の体積は，膜厚が 10 ML

（2.0 nm）と薄いため，粒径 16 nm の球の体積には満たない．このため，低い成長温度領

域では，超常磁性成分が多く残存していると考えられる． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 5.4  NC-AFM image and corresponding cross sectional view of 10 ML Fe film grown on the 
flat substrate.  The growth temperature is 323 K.  The cross sectional view is 
represented the line corresponding to the arrow indicated by (a). 

 

 

Fig. 5.3 に示したように，平坦な基板上に作製した Fe 超薄膜では，成長温度が 323 K か

ら 473 K へ増加するにともない，強磁性成分の存在比が増加する．これは，成長温度の増

加にともなう，Fe 微粒子体積の増加に起因しているものと考えられる．実際に，Fig. 5.5

に示したように，成長温度 473 K で作製した Fe 超薄膜では，島状構造がより顕著になり，

また，Fe 粒子は凝集し，粗大化していることがわかる．このため，成長温度 473 K で作製

した Fe 超薄膜では，強磁性成分が多く存在すると考えられる． 
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Fig. 5.5  NC-AFM image and corresponding cross sectional view of 10 ML Fe film grown on the 
flat substrate.  The growth temperature is 473 K.  The cross sectional view is 
represented the line corresponding to the arrow indicated by (a). 

 

 

上述のように，成長温度の増加にともない，Fe 微粒子体積は増加する．このため，さら

に成長温度を増加させると，強磁性成分の存在比は増加することが予想される．しかしな

がら，Fig. 5.3 に示したように，573 K 以上の成長温度では，強磁性成分の存在比は減少す

る．（5-3）式を考慮すると，V の増加に反する強磁性成分の減少は，有効磁気異方性エネ

ルギーKeff の著しい減少を示唆している．Keff が減少する原因のひとつとして，Fe の結晶子

サイズの変化が挙げられる．成長温度の増加に対する Fe 結晶子サイズの変化について検討

するため，Fe 超薄膜の X 線回折パターンを測定した結果を Fig. 5.6 に示す．473 K 以下の

成長温度で作製した Fe 超薄膜では，基板であるα-Al2O3(0006)に起因する回折ピークの他

に，Fe(110)と酸化防止膜である Au(111)に起因する回折ピークが観測される．このため，

成長温度 473 K 以下では，Fe 超薄膜の結晶性は良く，実効的な磁気異方性エネルギーの低

下は抑制されているものと考えられる．また，Fe(110)の回折ピークの強度が大きく変化し

ていないことから，Keff の変化も小さいと考えられる．このため，473 K 以下の成長温度に

おける強磁性成分の存在比は，Fe 微粒子体積の成長温度依存性に支配され，成長温度の増

加にともない増加したと考えられる．成長温度が 573 K 以上となると，Fe(110)および，

Au(111)の回折ピークの強度はともに，減少していることがわかる．特に，Fe(110)の回折ピ

ーク強度の減少は著しい．この結果は 573 K 以上の成長温度で作製した場合，Fe の配向性

は低下しており，また，その結晶子のサイズが小さいことを示している．Fe の結晶子サイ

ズが減少すると，結果として実効的な結晶磁気異方性エネルギーが減少する  (5-8)．このた
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め，Fig. 5.3 に示した 573 K 以上の成長温度で作製した Fe 超薄膜における強磁性成分の存

在比の減少は，Fe 超薄膜の結晶子サイズの低下に起因する実効的な結晶磁気異方性エネル

ギーの減少に起因していると考えられる． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 5.6  XRD profiles of 10 ML Fe films grown on the flat substrate grown at various 
temperature.  The growth temperature is (a) 323, (b) 373, (c) 473, (d) 573, (e) 673 
and (f) 773 K, respectively. 
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5.2.2 傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜 

傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜では，薄膜中に存在する強磁性成分の割合は，成長温度

の増加にともない，単調に減少する．これまでの議論と同様に，強磁性成分の存在比を決

めるパラメータとして，V と Keff を用いて強磁性成分の存在比の成長温度依存性について

検討する．Fe 微粒子体積は成長温度の増加にともない単調に増加するため，（5-3）式を考

慮すると，強磁性成分は増加することが予想される．このため，成長温度の増加にともな

う強磁性成分の減少は，前節の議論と同様に，実効的な磁気異方性エネルギーKeff の減少

に起因している可能性がある．Keff が減少した原因として，成長温度の増加にともなう Fe

の結晶子サイズの変化について検討する．傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜の XRD プロフ

ァイルを Fig. 5.7 に示す．傾斜基板上に作製した膜厚 10 ML の Fe 超薄膜では，いずれの成

長温度で作製した場合でも Fe に起因する回折ピークが観測されない．このことから，傾斜

基板上では，Fe の結晶子サイズは非常に小さく，実効的な結晶磁気異方性エネルギーも小

さいものと考えられる．つまり，成長温度の増加にともなう強磁性成分の減少は，実効的

な結晶磁気異方性エネルギーの減少からは説明できない．傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜

の磁気異方性として，傾斜基板上に作製した磁性体に特有の磁気異方性を考える．第 3 章

で述べたように，傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜は，ステップ平行方向に一軸磁気異方性

をもつ．詳細は第 6 章で述べるが，この一軸磁気異方性は，Fe の結晶構造および結晶性に

は依存せず，2 次元連続膜あるいは，3 次元島状構造といった表面構造のみに依存する．低

い成長温度で作製した Fe 超薄膜は，比較的連続膜構造を形成しやすいため，一軸磁気異方

性エネルギーは大きい．これに対して，高い成長温度で作製した場合，3 次元島状成長を

起こしやすいため，一軸磁気異方性エネルギーは小さい．Fig. 5.8 に示すように，成長温度

の増加にともない，ステップ平行方向とステップ垂直方向の残留磁化比の差が小さくなる．

これは，一軸磁気異方性が減少していることを示している．この傾向は，Fig. 5.3 に示した

強磁性成分の割合の成長温度依存性と類似している．このことから，成長温度の増加にと

もなう強磁性成分の存在比の減少は，一軸磁気異方性の減少に起因しているものと考えら

れる． 

上述のように，一軸磁気異方性は，基板傾斜の影響が磁気特性に現れた結果である．573 K

以上の成長温度で作製した Fe 超薄膜では，Fig. 5.8 に示したように，一軸磁気異方性がほ

ぼ消失し，基板傾斜は磁気状態に影響しない．この結果は，Fig. 5.3 にも現れており，成長

温度が 573 K 以上となると，平坦な基板上と傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜に対する残留

磁化比と ZFC 後の磁化がほぼ一致している．  



 
 

88

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 5.7  XRD profiles of 10 ML Fe films grown on the inclined substrate grown at various 
temperature.  The growth temperature is (a) 323, (b) 373, (c) 473, (d) 573, (e) 673 and 
(f) 773 K, respectively. 
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Fig. 5.8  Growth temperature dependence of remanence ratio of 10 ML Fe films grown on the 
inclined substrate.  The open and closed circles represent the values for the directions 
of applied magnetic field perpendicular and parallel to steps, respectively. 

 

 

5.3 考察 

 前節では，膜厚 10 ML の Fe 超薄膜の磁気状態は，超常磁性と強磁性の混在状態にあり，

超常磁性成分と強磁性成分の成分比は，成長温度に依存することを示した．また，超常磁

性成分と強磁性成分の成分比の成長温度依存性は，基板傾斜の影響を強く受けることを示

した．平坦な基板上に作製した Fe 超薄膜では，強磁性成分の成分比は，成長温度 473 K で

最大となった後，573 K 以上の成長温度で減少する．これは，成長温度の増加にともなう，

Fe 微粒子体積の増加および，結晶子サイズの減少に起因する実効的な磁気異方性エネルギ

ーの減少という，2 つの支配因子の競合によるものであると考えられる．一方，傾斜基板

上に作製した Fe 超薄膜では，強磁性成分の割合は，成長温度の増加にともない単調に減少

することを示した．この原因は，Fe 超薄膜の磁気状態は基板傾斜によって誘起された一軸

磁気異方性に支配されており，一軸磁気異方性エネルギーが，成長温度の増加にともない

単調に減少するためであると考えられる．本節では，上記の考察に基づいて，Fe 微粒子体

積と有効磁気異方性エネルギーの成長温度依存性と，両者の関係から予測される Fe 超薄膜

の磁気状態について，定性的な説明を加える． 

 成長温度の増加にともなう，微粒子体積 V と実効的な磁気異方性エネルギーKeff の変化

を同じ次元で考察するため，実効的な磁気異方性エネルギーを以下のように取り扱う．  
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実効的な磁気異方性エネルギーKeff をもつ微粒子の磁気状態が，室温で強磁性状態にな

る条件を，次式で仮定する． 

 Keff · Vcrit = 25 · kB · TB  (TB = 300 K)                            (5-4a) 

 Vcrit ∝ Keff
-1                                     (5-4b)

ここで，Vcrit は強磁性発現体積であり，V < Vcrit の体積をもつ微粒子は，超常磁性状態とな

り，V > Vcrit の体積をもつ微粒子は強磁性状態となる．このため，成長温度の増加にともな

う強磁性成分の割合の変化は，各成長温度における V と Vcrit の大小関係について検討する

ことに等しい． 

まず，強磁性成分の割合が，成長温度に対して単純な傾向を示した傾斜基板上に作製し

た Fe 超薄膜について考察する．5.2.2 節で述べたように，V は成長温度の増加にともない

増加し，Keff は減少する．（5-4b）式から明らかなように，Keff の減少は，Vcrit の増加を意味

する．簡単のため，V および，Vcrit が成長温度の増加にともない，直線的に変化すると仮

定する．V および，Vcrit の成長温度に対する変化を模式的に，Fig. 5.9(a)に示す．本節で議

論している Fe超薄膜の磁気状態は，超常磁性と強磁性の混在状態であるため，Vあるいは，

Vcrit に分散を考える必要があるが，ここでは簡単のため，これらの分散は考えない．図中

に示した矢印は，成長温度 T1，T2 における Fe 超薄膜の磁気状態が，超常磁性状態，ある

いは強磁性状態であることを示している．図からわかるように，成長温度の増加にともな

い，Fe 超薄膜の磁気状態は，強磁性状態から超常磁性状態へと変化する．この傾向は，Fig. 

5.2 に示した傾向と一致する． 

次に，平坦な基板上に作製した Fe 超薄膜における強磁性成分の割合について考察する．

平坦な基板上に作製した場合，強磁性成分の割合は成長温度 473 K で最大となる．5.2.1 節

では，この傾向は，成長温度の増加にともなう V の増加と，Fe の結晶子サイズの変化に起

因する Keff の変化の競合による可能性があることを示した．成長温度の増加にともなう V

の増加は，上述の議論と同様に，直線的であると仮定する．Keff（Vcrit）の変化は，傾斜基

板上に作製した Fe 超薄膜と異なり，Fe の実効的な結晶磁気異方性の変化に関連する．前

節で述べたように，成長温度 473 K 以下では，成長温度の増加にとともに，Fe の結晶子サ

イズは増加する．このため，成長温度 473 K 以下では，Vcrit は一定あるいは，減少傾向に

あると考えられる．成長温度が 573 K 以上となると，Fe 結晶子サイズの減少により実効的

な磁気異方性エネルギーは減少し，Vcrit は増加するものと考えられる．以上の考察に基づ

いて，成長温度の増加にともなう V および Vcrit の変化を模式的に，Fig. 5.9(b)に示す．Fe

の磁気状態は，ある成長温度 T2 付近（本研究で得られた実験結果から，473 K 付近にある

ものと考えられる．）で，強磁性状態となり，その前後では，超常磁性状態となる．この傾
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向は，Fig. 5.3 に示した傾向と一致しており，上記の議論により，実験結果を定性的に説明

することができる． 

本節で行った考察では，超常磁性状態と強磁性状態の混在状態についての議論は行わな

かった．これは，微粒子体積分散および，各微粒子における磁気異方性エネルギーの分散

を考慮しなかったためである．微粒子体積分散および，磁気異方性エネルギーの分散を考

慮した場合，Fig. 5.9 に示した模式図中の，V および Vcrit の線幅を考慮することで議論され

る．このため，上記の議論とは，本質的に相違がない．  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 5.9  Schematic representations of growth temperature dependence of V and Vcrit.  (a) and 
(b) are corresponding to the cases of Fe films grown on the inclined and flat substrate, 
respectively.  SPM and FM mean that the magnetic state is superparamagnetic and 
ferromagnetic state, respectively. 

 

 

5.4 結言 

 平坦な基板および傾斜基板上に，種々の成長温度で膜厚 10 ML の Fe 超薄膜を作製し，

その磁気状態について検討した．超常磁性・強磁性遷移領域において，成長温度および基

板傾斜が Fe 超薄膜の磁気状態の影響について検討した結果，以下の知見を得た． 

（1） 膜厚 10 ML の Fe 超薄膜の磁気状態は，超常磁性状態と強磁性状態の混在状態

となった．2 つの磁気状態の存在比は成長温度に依存し，また，平坦な基板上

および，傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜では，異なる成長温度依存性を示し

た． 
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（2） 平坦な基板上に作製した Fe 超薄膜では，強磁性状態にある Fe の割合は，成長

温度 473 K で最大となった．この傾向は，成長温度の増加にともなう，Fe 微粒

子体積の増加と，Fe の結晶子サイズの変化に起因しているものと考えられる．

成長温度 473 K 以下では，Fe の結晶性が比較的良く，実効的な磁気異方性エネ

ルギーの低下が抑制されており，強磁性成分の存在比は，成長温度の増加にと

もなう Fe 微粒子体積の増加に支配される．これに対して，高い成長温度では，

Fe の配向性が低下し，結晶子サイズが小さいことから，実効的な結晶磁気異方

性が低下しているため，強磁性成分の存在比が減少したと考えられる． 

 

（3） 傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜では，強磁性成分の割合は成長温度の増加に

ともない，単調に減少した．平坦な基板上に作製した Fe 超薄膜と異なる成長

温度依存性は，傾斜基板上に作製した場合に特有の一軸磁気異方性に起因して

いる．強磁性成分の割合の成長温度依存性は，一軸磁気異方性エネルギーの成

長温度依存性と一致しており，傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜の磁気状態は，

一軸磁気異方性の変化に支配されると考えられる． 
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第 6 章 傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜の磁気異方性とナノ構造 

 

6.1 緒言 

磁性体薄膜を磁気デバイスとして応用することを視野に入れた場合，磁性体薄膜を磁化

方向の制御することは非常に重要である．磁化方向の制御は，磁気異方性の制御により実

現される．磁気異方性を任意に制御するには，磁気異方性の発現機構に立ち返って考える

必要がある．磁気異方性の発現機構には，以下に述べる 2 つが挙げられる． 

I. スピン‐軌道相互作用  

II. 長範囲双極子相互作用（形状磁気異方性） 

前者には，結晶磁気異方性および磁気弾性効果による磁気異方性が含まれる．磁性体薄

膜において，スピン‐軌道相互作用を制御することにより磁化容易軸方向を制御する試み

は種々の方法でなされている  (6-1) – (6-10)．磁性体膜厚が数原子層程度で発現する垂直磁気異

方性  (6-1) – (6-4)，および，傾斜基板上での Step Induced Magnetic Anisotropy (6-5) – (6-10) がこれ

にあたる．この方法はいずれも，表面，界面での結晶の対称性の低下により，表面・界面

で新たなスピン‐軌道相互作用を発現させるものである．このため，磁気異方性の制御に

は，表面，界面での電子状態を理解し，予測することが不可欠である．しかしながら，現

在においても表面，界面における電子状態を予測することは非常に困難であり，磁化容易

軸方向の理論的予測には至っていない．また，スピン‐軌道相互作用を利用して磁気異方

性を制御する場合，磁気異方性エネルギーを増加させるには，磁性体の単結晶化あるいは

高配向化が必要となる．このような要請は，磁気デバイスへの応用を視野に入れた場合不

都合であり，スピン‐軌道相互作用の利用以外の方法で磁化容易軸方向を制御できる方法

を構築する必要がある． 

 これに対して，長範囲双極子相互作用を利用した場合，磁化容易方向は磁性体の形状を

制御することにより容易に制御することができる．一般に，磁性体薄膜において磁化容易

方向が膜面内に存在することは，この代表的な例である．また，Bruno らによって指摘さ

れたように  (6-11), (6-12)，表面にステップ（ラフネス）が存在する場合，ステップにより膜面

内で有効的な反磁場が発生する．この反磁場は，磁化容易方向をステップ平行方向に向け

るため，表面ステップにより磁性体薄膜の磁化容易方向を制御することができると考えら

れる． 

 第 1 章で述べたように，本研究では，傾斜基板上に形成された巨大ステップを利用して

磁化容易方向を制御することを試みた．前章までに，傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜にお
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いて，ステップ平行方向に一軸磁気異方性が発現することを示した．しかしながら，一軸

磁気異方性の強度，発現機構などの詳細については，検討しなかった．本章では，室温で

強磁性状態となった膜厚 15 ML 以上の Fe 超薄膜を中心に，Fe 超薄膜の膜面内磁気異方性

について詳細に検討する．その結果，傾斜基板上に形成されたステップによって誘起され

た一軸磁気異方性は，膜面内での有効的な反磁場に起因していることを示す．  

 

6.2 Fe 超薄膜の磁気異方性に与える基板傾斜の影響 

 本節では，平坦な基板および傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜の膜面内磁気異方性につい

て検討する．これらの基板上に成長温度 323 K で作製した，膜厚 20 ML の Fe 超薄膜の磁

化曲線を Fig. 6.1 に示す．基板は（a）平坦および（b）傾斜基板である．磁場の印加方向

は，α-Al2O3(0001)基板の< 0011 >および< 0211 >方向とした．これらの結晶方位はそれぞれ，

傾斜基板のステップ平行，垂直方向に対応する．Fig. 6.1(a)からわかるように，平坦な基板

上に作製した Fe 超薄膜では磁場印加方向の異なる 2 つの磁化曲線は同一となる．Fig. 6.1(a)

に示した 2 つの磁化曲線のみでなく，磁化曲線は膜面内の磁場印加方向に依存せず同一と

なり，平坦な基板上に作製した場合，磁化の挙動は膜面内で等価である．これは，Fe の

α-Al2O3(0001)基板上でのエピタクシアル成長に起因している．Fe のエピタクシアル成長は，

RHEED および AFM によって明瞭に観測される．Fig. 6.2 に平坦な基板上に作製した Fe 超

薄膜の RHEED パターンと AFM 像を示す．Fig. 6.2(a-1)に示した RHEED パターンには等間

隔でないスポットが観測されている．この RHEED パターンは Fig. 6.2 (a-2)に示すように指

数付けでき，これらの結果から，膜面内で Fe(110)の 3 つの等価なバリアントが形成して

いることがわかる．また，Fig. 6.2 (b)に示した AFM 像には 3 つの Fe(110)バリアントに起

因する構造が現れており，Fe は図中に矢印で示した 3 方向に成長していることがわかる．

このように，平坦な基板上に作製した Fe 超薄膜では，3 つの等価な Fe(110)バリアントが

存在するため，薄膜全体の膜面内での対称性は 6 となる．Gradmann らによって指摘された

ように，膜面内での対称性が 3 以上の場合，膜面内に一軸磁気異方性は現れない  (6-13)．こ

のため，平坦な基板上に作製した Fe 超薄膜では膜面内で磁化容易で磁気エネルギーが一定

であり（Appendix 参照），磁化容易方向が観測されない． 

 一方，傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜では，Fig. 6.1 (b)に示すようにステップ平行，垂

直方向の磁化曲線に明らかな相違がある．これは，磁化の挙動が膜面内で等価でないこと

を示している．Fig. 6.1(b)に示した磁化曲線は磁場の印加方向がステップ平行，垂直方向の

みであるため，この結果のみから磁気異方性の対称性を決めることはできない．このため，
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磁気異方性の対称性について調べるために，膜面内で磁場印加方向を変化させた場合の残

留磁化比の変化について検討した．結果を Fig. 6.3 に示す．図からわかるように，残留磁

化比はステップ平行方向（0°，180°）で最も大きく，ステップ垂直方向（90°）で最も

小さい．また，膜面内での印加磁場方向による変化は 2 回対称性を示している．このこと

から，傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜では，ステップ平行方向に一軸磁気異方性が発現し

ていることがわかる．次に，傾斜基板によって誘起された一軸磁気異方性の発現機構につ

いて調べるために，一軸磁気異方性の Fe 膜厚依存性について検討する． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 6.1  Magnetization curves of 20 ML Fe films grown on the (a) flat and (b) inclined substrates.  
The direction of applied field is < 0011 > and < 0211 > of α-Al2O3(0001) substrate for 
upper and lower curves, respectively. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 6.2  Surface structures of ultrathin Fe film grown on the flat substrate. (a-1) RHEED pattern 
and (a-2) corresponding scheme of reciprocal lattice.  (b) NC-AFM image. 
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Fig. 6.3  Applied field direction dependence of remanence ratio of 20 ML Fe film grown on the 
inclined substrate at 323 K.  The angle of 0 degree is corresponding to the direction 
parallel to steps. 

 

 

 磁性体薄膜において発現する磁気異方性の多くは，表面あるいは界面での現象に基づい

ている．表面，界面で起こる現象について検討する際，磁性体膜厚による変化について検

討することは不可欠である．本研究においても，基板傾斜により誘起された磁気異方性の

起源を明確にするために，一軸磁気異方性エネルギーの Fe 膜厚による変化について検討し

た．傾斜基板上に成長温度 323 K で作製した Fe 超薄膜における，一軸磁気異方性エネルギ

ーの Fe 膜厚依存性を Fig. 6.4 に示す．図からわかるように，一軸磁気異方性エネルギーは，

Fe 膜厚の増加にともない減少する．これは，基板傾斜によって誘起された一軸磁気異方性

が表面あるいは界面で生じる磁気異方性であることを示唆している．表面あるいは界面で

生じる磁気異方性を定量的に評価する場合，次のような実効的な磁気異方性を用いて現象

論的な記述を行うことが多い  (6-14) - (6-16)． 

 Keff = KV + 2KS / tM                                   (6-1) 

ここで，KV は磁性層単位体積あたりの実効的な体積磁気異方性エネルギー，KS は界面単位

面積あたりの表面（界面）磁気異方性エネルギー，tM は磁性層の厚さである．（6-1）式に

おいて，KV および KS をフィッティングパラメータとして計算した一軸磁気異方性エネル

ギーは，Fig. 6.4 中に点線で示すように，高膜厚領域で実験値と大きな偏倚がある．この偏

倚は，FMR 共鳴磁場から見積もられた一軸磁気異方性エネルギーに対してより顕著である．

このことから，（6-1）式を用いた現象論的な表面効果では，本研究で得られた実験結果を

説明できない．これに対し，Encinas-Oropesa らは，ステップバンチングを起こした Si(111)

基板上に作製した NiFe および Co 薄膜で発現する一軸磁気異方性は，磁性体膜厚の増加に
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対して指数関数的に減少することを示した  (6-17)．このため，本研究で得られた一軸磁気異

方性エネルギーを，次式に示す指数関数を用いて再現することを試みた． 

 Ku = Ku0 exp (-tM / t0)                                  (6-2) 

ここで，Ku0 および t0 はフィッティングパラメータである．（6-1）および（6-2）式による

フィッティングにより得られた各パラーメータを Table 6.1 にまとめる．Fig. 6.4 中に実線

で示すように，（6-2）式を用いてフィッティングした結果は，磁化曲線から見積もられた

値をよく再現している．また，FMR 共鳴磁場から見積もられた値との偏倚も小さい．この

ため，本研究で得られた一軸磁気異方性エネルギーは，Encinas-Oropesa らによって示され

た一軸磁気異方性と同様の機構で発現したものと考えられる．次に，彼らによって提唱さ

れた一軸磁気異方性の発現機構について説明し，本研究で観測された一軸磁気異方性に対

する適用性について検討する． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 6.4  Fe thickness dependence of uniaxial magnetic anisotropy energy.  The open and closed 
circles represent the experimental values estimated from FMR resonance field and M-H 
curves, respectively.  The dotted and solid lines represent the calculated values using 
equations (6-1) and (6-2), respectively. 

 

Table 6.1 Parameters obtained from fitting by Equation (6-1) or (6-2). 
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KS = 8.6 ± 1.1KV = -0.15 ± 0.03(6-1)

KS (×107 erg /cm2) or t0 (ML)KV or Ku0 (×106 erg/cc)
Parameter

Equation
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 ステップバンチングを起こした傾斜基板上に，磁性体薄膜を積層させた場合の模式図を

Fig. 6.5 に示す．磁性体薄膜の表面構造は，傾斜基板のステップ構造を反映してステップを

形成する．この場合，ステップ垂直方向に磁場を印加するとステップエッジに磁荷が現れ，

磁性体内部に反磁場が発生する．この反磁場によりステップ垂直方向の磁化は飽和しにく

くなり，結果としてステップ平行方向に一軸磁気異方性が発現する．Fig. 6.5 中に，この状

態を模式的に示した．つまり，傾斜基板によって誘起された一軸磁気異方性は，磁性体薄

膜のステップ構造に起因する形状磁気異方性である．この場合，ステップ平行方向に一軸

磁気異方性が発現するには，磁性体薄膜は基板のステップ構造を反映して成長する必要が

ある．本研究で作製した Fe 超薄膜の表面構造は，成長温度 323 K で作製した場合，Fig. 6.6

に示すように，基板のステップ構造を反映して成長していることがわかる．このことから，

上記のモデルは，本研究で観測された一軸磁気異方性についても適用することができるも

のと考えられる．Fig. 6.5 に示した構造に対する反磁場係数が得られれば，一軸磁気異方性

エネルギーについての定量的な考察が可能となり，このモデルの妥当性についての定量的

な検証が可能となる．しかしながら，このような複雑な構造の反磁場係数を解析的に求め

ることは不可能である．このため，次節では一軸磁気異方性の成長温度依存性から，上述

したモデルの妥当性に対する検証を行う． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 6.5  Schematic representation of structure of Fe film grown on the inclined substrate and 
magnetic charge distribution at the corrugated surface when the magnetization is 
saturated perpendicular to the steps. 
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Fig. 6.6  Surface structure of ultrathin Fe film grown on the inclined substrate at 323 K. (a) AFM 
image and (b) cross sectional view corresponding to the line indicated by the arrow in 
(a). 

 

6.3 考察 

 前節では，傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜において，ステップ平行方向に一軸磁気異方

性が発現することを示した．また，その発現機構は，ステップ構造によって磁性体薄膜中

に現れる有効的な反磁場であることを予測した．この機構で一軸磁気異方性が発現するに

は，磁性体薄膜は基板のステップ構造を保ったまま成長する必要がある．第 4 章で述べた

ように，Fe 超薄膜の表面構造は成長温度の増加にともない，微粒子の合体による擬 2 次元

成長から大きな粒子の形成による 3 次元成長へと変化する．前節の議論から，傾斜基板上

に形成した巨大ステップによって誘起される一軸磁気異方性は，このような表面構造の変

化にともない減少することが予測される．このため，成長温度の変化にともなう一軸磁気

異方性の変化について検討することにより，一軸磁気異方性の発現機構を明確にすること

ができるものと考えられる．そこで本節では，一軸磁気異方性の成長温度依存性について

検討する． 

まず，成長温度の変化にともなう残留磁化比，保磁力の変化について検討する．傾斜基

板上に作製した膜厚 20 ML の Fe 超薄膜に対するステップ平行，垂直方向の残留磁化比お

よび保磁力の成長温度依存性を Fig. 6.7 に示す．これらの値はいずれも，成長温度の増加

にともない，ステップ平行（垂直）方向に対して，緩やかに減少（増加）していることが

わかる．その結果，ステップ平行，垂直方向の残留磁化比，保磁力の差は小さくなる．ま
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た，Fig. 6.8 に示すように，残留磁化比，保磁力の印加磁場方向依存性は，成長温度の増加

にともない 2 回対称から同心円状へと変化する．これらの結果は，傾斜基板によって誘起

された一軸磁気異方性は，成長温度の増加にともない弱くなることを示している．一軸磁

気異方性がステップ構造に起因する形状磁気異方性である場合，一軸磁気異方性の減少は

Fe 超薄膜の構造変化に起因する．このため，成長温度の増加にともなう Fe 超薄膜の構造

変化について検証することにより，Fig. 6.5 に示したモデルの妥当性をより明確にすること

ができる．  

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 6.7  Growth temperature dependence of (a) remanence ratio and (b) coercivity of 20 ML Fe 
films grown on the inclined substrates.  The closed and open circles represent the 
values for the applied field parallel and perpendicular to the steps, respectively. 

 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 6.8  Applied field direction dependence of (a)–(c) remanence ratio and (d)–(f) coercivity of 
20 ML Fe films grown on the inclined substrates.  The growth temperature is (a), (b) 
323, (c), (d) 473 and (e), (f) 773 K, respectively.  The angle of 0 degree is 
corresponding to the direction parallel to the steps. 
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Fe 超薄膜の構造として表面構造の変化について検討する．上述したように，Fe 超薄膜の

表面構造は，成長温度の増加にともない擬 2 次元成長から 3 次元成長へと変化する．この

ような変化は膜厚 15 ML 以上の Fe 超薄膜についても同様に起こる．しかしながら，Fig. 6.9

に示すように，3 次元成長を起こしやすい成長温度 773 K で作製した Fe 超薄膜でも，膜面

内方向および膜面垂直方向に磁場を印加した場合の飽和磁場はそれぞれ，約 1 kOe および

約 12 kOe であり，膜面内方向で飽和しやすく磁化容易方向が膜面内方向にある．このこと

から，15 ML 以上の膜厚では 3 次元成長した Fe は膜面内で接触しており，連続膜を形成し

ているものと考えられる．いずれにしても，成長温度の増加は Fe 超薄膜の表面構造を大き

く変化させる．このような表面構造の変化は，Fe の磁化の挙動に顕著な変化を与える．こ

こでは，その変化として，膜面内に磁場を印加した場合の保磁力，膜面垂直方向の磁化曲

線の変化について検討する． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Fig. 6.9  Magnetization curves of 15 ML Fe films grown on the inclined substrate at 773 K. The 

applied field is (a) parallel and (b) perpendicular to the film plane, respectively. 

 

 

まず，保磁力の成長温度依存性について検討する．膜面内方向の保磁力は，Fig. 6.7(b)

に示したように，成長温度の増加にともない増加し，573 K で最大となる．673 K 以上の成

長温度では保磁力の減少が観測される．これは，後述するように，673，773 K 程度の高い

成長温度では Fe の結晶子サイズが減少しており，このため，実効的な磁気異方性エネルギ

ーが減少していることに起因しているものと考えられる． 次に，膜面垂直方向の磁化曲線

の変化について検討する．磁性体薄膜の磁化容易方向は，一般に膜面内に存在する．これ
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は，磁性体薄膜が 2 次元構造を形成しているため，膜面垂直方向の反磁場が大きいことに

よる．上述したような擬 2 次元構造から 3 次元構造への変化は膜面垂直方向の反磁場を減

少させるため，磁場を膜面垂直方向に印加して測定した磁化曲線には，Fe 超薄膜の表面構

造の変化が顕著に現れることが予測される．Fig. 6.10 に磁場印加方向を膜面垂直方向とし

て測定した磁化曲線を示す．成長温度が 323 K の場合，Fe は擬 2 次元構造を形成するため

膜面垂直方向の反磁場が大きく，磁化は飽和しにくい．これに対して，高い成長温度で作

製した Fe 超薄膜では，飽和磁場は減少している．これは，膜面垂直方向の反磁場が減少し

ていることを意味している．Fig. 6.7(b)および Fig. 6.10 に示した保磁力および膜面垂直方向

の磁化曲線の成長温度に対する変化はいずれも，Fe 超薄膜の構造変化に起因するものであ

り，Fe 超薄膜の表面構造は成長温度の増加にともない，擬 2 次元成長から 3 次元成長へと

変化しているものと考えられる．  

このような表面構造の変化は，AFM により観察することができる．成長温度 473 K で作

製した Fe 超薄膜の表面構造を Fig. 6.11 に示す．傾斜基板に起因するステップ構造は明瞭

に観察されるが，Fig. 6.6 に示した成長温度 323 K で作製した Fe 超薄膜の表面構造と比較

すると，Fe 微粒子がより明瞭に観察されている．これは，成長温度の増加にともない，Fe

超薄膜の構造が 3 次元成長へ変化していることを示す直接的な結果である． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 6.10  Magnetization curves of 20 ML Fe films 
grown on the inclined substrates. The 
growth temperature is (a) 323, (b) 473 and 
(c) 773 K, respectively.  The applied field 
is perpendicular to the film plane. 
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Fig. 6.11  Surface structure of ultrathin Fe film grown on the inclined substrate at 473 K.  (a) 
AFM image and (b) cross sectional view corresponding to the line indicated by the 
arrow in (a). 

 

 

以上の考察では，一軸磁気異方性の Fe 超薄膜の表面構造のみに着目し，一軸磁気異方性

の変化を形状磁気異方性の変化として議論した．しかしながら，6.1 節で述べたように，

磁気異方性の起源は形状磁気異方性以外に，スピン‐軌道相互作用がある．スピン‐軌道

相互作用は，磁性体の結晶性と密接に関連しているため，成長温度の増加にともなう Fe

超薄膜の結晶構造の変化について検討することにより，本研究で得られた一軸磁気異方性

に与えるスピン‐軌道相互作用の影響について間接的に検討することができるものと考え

られる．このため，以下では，成長温度の増加にともなう Fe 超薄膜の結晶構造の変化に着

目し，結晶構造と一軸磁気異方性の関連について考察する． 

膜厚 20 MLの Fe超薄膜の XRDプロファイルを Fig. 6.12に示す．基板であるα-Al2O3(0006)

に起因する回折ピークの他に，Fe(110)および酸化防止膜である Au(111)に起因する回折ピ

ークが観測される．Fe(110)に起因する回折ピークは成長温度 473 K で最も大きく，この成

長温度領域で Fe の結晶性が最も良いことがわかる．また，673 K 以上の成長温度では，

Fe(110)に起因する回折ピークとともに Au(111)に起因する回折ピークの強度も減少してい

ることから，673 K 以上の高い成長温度では，Fe の配向性は低下し，結晶子サイズも小さ

いと考えられる．このように，Fe 超薄膜の結晶性は 473 K から 573 K 付近の温度で最良と

なる．これに対して Fig. 6.7 および Fig. 6.8 に示したように，一軸磁気異方性は成長温度の

増加にともない単調に減少する．このことから，基板傾斜によって誘起された一軸磁気異

方性と Fe の結晶構造に明確な相関はない．これは，基板傾斜によって誘起された一軸磁気
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異方性が，表面磁気異方性を含む結晶磁気異方性に起因する磁気異方性ではないことを示

唆している．つまり，結晶磁気異方性の起源であるスピン‐軌道相互作用は，本研究で観

測された一軸磁気異方性の発現機構である可能性は低い．これは，平坦な基板上に作製し

た Fe 超薄膜において，膜面内で磁化容易方向が観測されないという実験結果とも対応する． 

以上で述べた成長温度による一軸磁気異方性の変化についてまとめる．成長温度の増加

にともない，基板傾斜によって誘起された一軸磁気異方性は弱くなる．このとき，Fe 超薄

膜の構造は，擬 2 次元構造から 3 次元島状構造へと変化している．つまり，基板傾斜によ

って誘起された一軸磁気異方性は，Fe 超薄膜の表面構造が 2 次元構造から 3 次元構造へ変

化するにともない弱くなることがわかった．これらの結果から，一軸磁気異方性の起源は，

Fig. 6.5 に示した磁性体超薄膜のステップ構造による有効的な反磁場の効果であるといえ

る．上述の議論を考慮すると，この効果は磁性体の種類によらず発現するものと考えられ，

種々の系への応用が期待される．また，Fig. 6.4 に示した一軸磁気異方性の Fe 膜厚依存性

の(6-2)式によるフィッティングから得られる Ku0 および t0 の値はそれぞれ，2.0 ± 0.3 × 106 

erg /cc，5.0 ± 0.5 ML であることから，この一軸磁気異方性は，膜厚 5 ML 以下の超薄膜領

域で非常に大きな磁気異方性を発現できる可能性をもつ． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 
 

105

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 6.12  XRD profiles of 20 ML Fe films grown on the inclined substrates.  The growth 
temperature is (a) 323, (b) 373, (c) 473, (d) 573, (e) 673 and (f) 773 K, respectively. 
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6.4 結言 

 平坦な基板および傾斜基板上に種々の成長温度で作製した，Fe 超薄膜の膜面内磁気異方

性について検討した．膜面内磁気異方性に与える基板傾斜の影響について検討した結果，

以下の知見が得られた． 

 

(1) 平坦な基板上に作製した Fe 超薄膜では，磁化の挙動は膜面内で等価であった．こ

れは，Fe のエピタクシアル成長に起因しており，膜面内で 3 つの等価な Fe(110)

バリアントが形成されていることによる． 

 

(2) 傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜では，ステップ平行方向に磁化容易軸をもつ一軸

磁気異方性が発現した．この一軸磁気異方性は，Fe 膜厚および成長温度の増加に

ともない減少した．一軸磁気異方性の Fe 膜厚に対する減少から，傾斜基板によっ

て誘起された一軸磁気異方性は表面あるいは界面で生じる磁気異方性であり，表

面および界面に存在する有効的な反磁場に起因していることがわかった．この場

合，一軸磁気異方性は成長温度の増加にともない弱くなる．これは，Fe 超薄膜の

表面構造が擬 2 次元構造から 3 次元島状構造へ変化するため，一軸磁気異方性の

起源となる反磁場が減少するためである．  

 

(3) （2）に示した一軸磁気異方性の発現機構から，巨大ステップによって誘起された

一軸磁気異方性は，Fe 超薄膜固有の現象ではないものと考えられ，種々の系への

応用が期待される．また，一軸磁気異方性エネルギーの Fe 膜厚による変化から，

数原子層程度の膜厚をもつ磁性体超薄膜において，大きな磁気異方性を発現させ

る可能性をもつ． 
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Appendix 平坦な基板上に作製した場合の膜面内磁気異方性エネルギー 

 

 3 つの等価な Fe(110)バリアントが，全て結晶磁気異方性定数 K をもつものと仮定する．

それぞれのバリアントに対する一軸磁気異方性の方向と印加磁場方向の模式図を Fig. 6.14

に示す．図から系の磁気異方性エネルギーE は，次式で表せる． 
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以上の考察より，磁気エネルギーは膜面内で一定となる．つまり，平坦な基板上に作製し

た Fe 超薄膜では，磁化の挙動は膜面内で等価となる． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 6.14  Schematic representation of three equivalent magnetic anisotropy and arbitrary 
magnetization direction. 
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第 7 章 総括 

 

 島状成長（Volmer – Weber 成長  : V – W 成長）を起こす磁性体超薄膜は，その工学的応

用への期待にもかかわらず，これまで限られた系についての研究しか行われてこなかった．

また，従来行われてきた研究は，構造についての検討しか行われていない，磁性体の構造

と系統的に変化させた系における磁気特性について詳細な検討が行われていないなどの理

由から，V – W 成長を起こす磁性体超薄膜の磁気特性と構造の関連については不明な点が

多い． 

本研究では，V – W 成長を起こす系として Fe / α-Al2O3(0001)系を選択し，Fe 膜厚による

磁気状態の変化，各磁気状態において磁気特性に与える成長温度の影響について検討を行

った．また，超薄膜領域において磁気異方性を容易に制御できる方法を構築することを目

的として，傾斜基板上に形成される巨大ステップの利用について検討した．その結果，以

下に示す知見を得た．  

 

[1] Fe 超薄膜の構造変化にともなう磁気特性の変化 

  [1-a] Fe 膜厚の増加にともなう磁気状態の変化 

 Fe 超薄膜の磁気状態は，Fe 膜厚の増加にともない超常磁性状態から強磁性状態へと変化

した．また，その遷移過程において，超常磁性状態と強磁性状態の混在状態が観測された．

超常磁性・強磁性遷移は，他の系においても観測されている．しかしながら，本研究で観

測した超常磁性・強磁性遷移は，従来の報告と異なり，5 ML から 15 ML という広い膜厚

範囲で発現した．広い膜厚範囲での超常磁性・強磁性遷移は，Fe とα-Al2O3(0001)基板との

濡れ性と関連しており，Fe の高い表面エネルギー，α-Al2O3(0001)基板の低い表面エネルギ

ーおよび，Fe とα-Al2O3(0001)基板との高い界面エネルギーが Fe 超薄膜の連続・不連続変

態を遅らせることに起因している．この結果から，α-Al2O3(0001)基板上では Fe 超薄膜の

不連続状態が高膜厚まで保たれることがわかった． 

また，膜厚 5 ML 以下の Fe 超薄膜において，Fe の結晶構造は常温・常圧での熱力学的安

定構造である bcc 構造から，熱力学的準安定構造である fcc 構造へ変化している可能性が

あることを示した．しかしながら，その磁気状態は膜厚 5 ML 以下においても強磁性秩序

を保っており，Fe 超薄膜は膜厚 2 ML においても，キュリー点は室温以上にあると考えら

れる． 

Fe 超薄膜の磁気状態に与える基板傾斜の影響は，強磁性状態にある Fe 超薄膜のみに現
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れ，傾斜基板上に作製した Fe 超薄膜の強磁性成分には，ステップ平行方向に一軸磁気異方

性が発現した．この一軸磁気異方性は，超常磁性・強磁性遷移領域において強磁性成分を

安定化させることがわかった． 

 

[1-b] Fe 超薄膜の超常磁性挙動に与える成長温度の影響 

Fe 超薄膜の超常磁性挙動は，成長温度の変化に対して特徴的な変化を示した．成長温度

が低い場合，Fe 微粒子体積が小さく，Fe 微粒子間の磁気的相互作用が大きい．このため，

超常磁性挙動は Fe 微粒子間の磁気的相互作用によって支配されることがわかった．成長温

度の増加にともない，Fe 微粒子体積は増加し，Fe 微粒子間隔も増加する．このため，微粒

子間の磁気的相互作用は小さくなる．高い成長温度で作製した Fe 超薄膜においては，磁気

的に結合した有効体積と構造上の Fe 微粒子体積が完全に一致し，Fe 微粒子間に磁気的相

互作用が働いていないことがわかった．しかしながら，高い成長温度で作製した場合の Fe

微粒子の形状は膜面内に偏平化しており，磁化の挙動は 3 次元ランダムにはならなかった．

これに対して，中間温度領域で作製した Fe 超薄膜では，Fe は完全に孤立した球状の微粒

子を形成し，磁気的にも相互作用のない孤立系が実現できることがわかった．このような

Fe 微粒子体積の増加にともなう超常磁性挙動の連続的変化は，磁性体微粒子を 2 次元的に

配列させた磁性体超薄膜特有の現象であるものと考えられる． 

 

[1-c] 超常磁性・強磁性遷移領域にある Fe 超薄膜の磁気状態 

膜厚 10 ML の Fe 超薄膜において，超常磁性と強磁性の混在状態が観測された．この領

域における Fe 超薄膜の磁気状態を，強磁性成分と超常磁性成分の存在比によって議論した．

平坦な基板上に作製した場合，強磁性成分の存在比は，成長温度の増加にともない増加し，

成長温度 473 K で最大となった後，再度減少した．この挙動は，成長温度の増加にともな

う Fe 微粒子体積の増加と，実効的な磁気異方性エネルギーの変化という 2 つの因子の競合

によって起こったものと考えられる．成長温度が低い場合，成長温度の増加にともなう磁

気異方性エネルギーの変化は小さく，強磁性成分の存在比は Fe 微粒子体積の増加に支配さ

れる．一方，高い成長温度では，Fe の配向性が低下し結晶子サイズが減少することから，

実効的な磁気異方性エネルギーが急激に減少する．このため，Fe 微粒子体積が増加するに

もかかわらず，強磁性成分の存在比が減少したと考えられる． 

一方，傾斜基板上に作製した場合，強磁性成分の存在比は，傾斜基板に形成した巨大ス

テップによる一軸磁気異方性に支配されることがわかった．傾斜基板上に作製した場合の

Fe の結晶子サイズは成長温度に依存せず非常に小さい．このため，実効的な結晶磁気異方
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性エネルギーは小さく，系の磁気異方性エネルギーは基板傾斜によって誘起された一軸磁

気異方性に支配される．成長温度の増加にともない，基板傾斜によって誘起された一軸磁

気異方性は弱くなり，このため，Fe 超薄膜中に存在する強磁性成分は減少したと考えられ

る． 

 

[2] 傾斜基板の利用による磁気異方性の制御 

 Fe 超薄膜を平坦な基板上に作製した場合，磁化の挙動は膜面内の全ての方位で等価であ

った．これは，Fe のエピタクシアル成長に起因しており，膜面内に 3 つの等価な Fe(110)

バリアントが形成するためである．これに対して，Fe 超薄膜を傾斜基板上に作製した場合，

ステップ平行方向に一軸磁気異方性が発現した．一軸磁気異方性エネルギーは，Fe 膜厚の

増加にともない指数関数的に減少する．いい換えると，Fe 超薄膜の膜厚の減少にともない，

一軸磁気異方性エネルギーは指数関数的に増加する．このため，基板傾斜によって誘起さ

れた一軸磁気異方性は，超薄膜領域にある磁性体の磁気異方性エネルギーを増加させる可

能性がある．一軸磁気異方性の Fe 膜厚に対する挙動から，一軸磁気異方性は表面・界面で

生じる磁気異方性であることがわかった．また，Fe 超薄膜が傾斜基板のステップ構造を保

ったまま成長していることから，一軸磁気異方性の発現機構は，表面・界面に局在する有

効的な反磁場であると結論付けた．成長温度の増加にともない，Fe 超薄膜の表面構造は擬

2 次元構造から 3 次元構造へと変化し，この構造変化に起因して，一軸磁気異方性が弱く

なることから一軸磁気異方性の発現機構についての妥当性を示した．また，この一軸磁気

異方性は，Fe 超薄膜の結晶性と明確な相関を示さず，結晶磁気異方性などの起源となるス

ピン‐軌道相互作用の影響は小さいと考えられる． 

 

以上，結論をまとめたが，今後の更なる磁気デバイスの発展には，磁性体超薄膜を含む

微小磁性体の磁気特性に関する理解は不可欠であり，本研究で得られた成果が今後の研究

の指針になることを期待して終章を閉じる．  
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