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超薄膜における

磁気物性とナノ構造 の相関

白 土 優*山 本 雅 彦**

1. は じ め に

薄膜の構造は一般に2次 元構造であるが,膜 厚 ・成長温

度 ・基板などの種 々のパラメータによって変化する.特 に,

薄膜の成長初期過程では,島 状成長による微粒子,ス テップ

エ ッジでの選択成長による1次 元細線などの低次元構造が

現れることがある.こ れらの低次元構造では,超 常磁性など

の特有の磁気状態が現れることが予測され,実 験的にも種々

の系で超薄膜に特有の磁性が観測されている.

従来,磁 性超薄膜に関する研究は,主 として基礎研究 とし

ての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いる.特 に,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.記 録密度の上昇に伴ない,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 記のような基礎

物理的興味,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.

本稿では,磁 性薄膜の超薄膜領域で現れる低次元体の表面

構造 と磁性の関連 について概説する.第2節 では,超 薄膜

の磁性に関する研究 として,こ れまで行われてきた磁性超薄

膜の研究について興味深い報告を紹介する.第3節 では,

近年注 目を集めつつある磁性超薄膜の島状成長 と,島 状成長

を起こす磁性超薄膜の磁気状態 と表面構造の関連について,

著者 らが行 った実験結果を中心に説明する.第4節 では,

ナノ構造制御による磁気特性制御の例 として,表 面構造制御

による磁気異方性制御について紹介し,そ のメカニズムにつ

いて概説する.

2. 磁性超薄膜 に関す るこれまでの研究

超薄膜の磁性については,古 くから理論 ・実験ともに多 く

の研究が行われてきている.こ れらの中で も,Merminと

Wagnerに よる1,2次 元の等方的なハイゼンベルグモデル

では有限温度で磁気秩序が存在し得ないという理論的予測(1),

Liebermannら よる膜厚数原子層で磁化が消失するdead lay-

erに 関する報告(2)は有名である.こ れらの報告は,超 薄膜

の磁性に関する研究の契機 となった報告の例である.し かし

なが ら,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

は最近のことである.超 薄膜磁性の詳細な研究を可能にした

薄膜作製技術,物 性評価技術の向上 により,従 来の2次 元

薄膜から細線,微 粒子といった低次元構造を対象とした研究

などにも発展し,多 岐に渡っている.

構造制御技術の向上により,基 板上に存在するステップ構

造を利用 した1次 元構造 の作製も可能になった.ス テ ップ

を利用 した1次 元構造の作製は,ス テップフロー成長(3),

ステップエッジでの選択吸着(4)(5)などの特殊な成長を利用す

る.こ れまでに報告されている例 として,前 者の成長様式で

はW(110)上 のFe細 線(3),後 者の成長様式ではCu(111)基
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図1 W(110)傾 斜 基板 上 に作製 したFe細 線 の表面構

造 とスピン偏極STM像(6).

板 上 でのFe細 線(4),Pt(111)基 板 上でのFe細 線(5)な どが報

告されている.1次 元 細線構造に関する興味深 い報告 として,

W(110)基 板 上 に作製 したFe細 線 に関 す る報 告が ある.W

(110)基 板 上でのFeの ス テ ップフ ロー成 長を利用 して,単

原子細線 の みな らず,膜 厚1.5原 子 層 において,2原 子 層厚

さのFeス トライプ と1原 子層厚 さの連続 膜か らな る特徴的

な低次元構造 が作製 されてい る.ま た,こ の特徴的 な構造 と

膜厚 に依存 する格子歪 に起因 して,ス テ ップエ ッジでの歪の

局在化 による磁性 細線の磁気的細分化 が実現 して いる(6)(図

1).こ の結果 は,歪 による磁気異方性変化 を巧み に利用 した

結果 であ り,局 所構造 を極めて正確 に制御 するこ とによ り,

薄膜 内で磁気異方性(歪)を 膜面内で周期 的に局在化 させ るこ

とが可能 であるこ とを示 してい る.

磁 性 ドッ ト,磁 性微粒 子な どの0次 元構 造 を作 製す る手

法 には,微 細加工,非 磁 性マ トリクス 中への微粒 子分散(グ

ラニ ュラー化),化 学 合成 法 な ど種 々の手 法 があ る-中 で

も,電 子線 リソグ ラフ ィー等の微細加工技術 による作製手法

は,近 年 著 し く発 展 した手 法 の1つ で あ る.し か しな が

ら,現 在の微細加工技術 を駆使 して作製 され る磁性 ドッ トの

サイズは,数 十ナ ノメーター以上で あるため,数 ナ ノメータ

ーのサ イズを もつ磁性微粒子 を作製す るには至
っていない.

この ような状況において,薄 膜 の成長初期過程で観 測される

島状成長は,数 ナ ノメーターのサ イズを もつ磁性微 粒子 を 自

己組織的 に作製す る手法 として,注 目を集め始めている.島

状成長を利用 した興味深い試 み として,Au(111)表 面 上 に形

成 す る22×3表 面 再構 成(herringbone reconstruction)を

利 用 した,Coド ッ トの作製(7)が 挙 げ られ る.こ の手法 は,

Voigtlanderら に よる先駆的 な研究 の後,成 長条件 の最適化

な ど改 良が加 え られ,現 在 ではサイズの揃 ったCoド ッ トを

非常 に規則的 に配列 させ る ことに成功 している(8)(図2).最

近 では,希 ガスバ ッフ ァー を用 いた低温成長に よる微粒子の

サ イズ と間隔の独立制御(9)な ど,磁 性微粒 子構造 の詳細 な制

御が可能 にな りつつあ る.

図2 Au(111)22×3表 面 再構 成基 板 上 に作製 した

Coド ッ ト(8).

3. 島 状 成 長 を起 こす 磁 性超 薄 膜 の磁 気 状 態

本節では,島 状 成長 を起 こす磁性超薄膜の成長,構 造 と磁

気状態 について,著 者 らが得 た結果 を中心 に紹介す る.そ れ

らの結 果 か ら,磁 性 超薄膜 の島状成 長 を支 配す る因子 お よ

び,構 造変化に対 する磁気特性 の変化 について説 明す る.こ

こでは,Fe,Co/α-Al203(0001)の 結 果 を中心 として,議 論

を進 め る.こ の系 では,磁 性元素 が顕著 な島状成長 を起 こ

し,後 に述べ るようにその不連続構造が比較 的安定に存在 し

得 る.Fe/α-Al2O3(0001)系 のFe膜 厚,成 長 温度 に対す る

磁気状態を ま とめて,表1に 示す.Feの 磁 気状態 は,Fe膜

厚.成 長温度 に依存 して変化 し,磁 気特性 を支配 す る因子

は,薄 膜の成 長様式 ・構造 と密接 に関連 してい る,以 下 の議

論では,())磁 性体膜厚 および,(2)成 長 温度を変化 させた場合

の磁気特 性の変化 について説 明す る.

(1)膜 厚 依 存性(10)(111

Fe超 薄 膜 の表面構造 は,膜 厚 に依 存 して 島状 成長 による

不連続構造 か ら,連 続膜構造 へ変化す る.Fe膜 厚 が十分 に

小 さい領域(1.0nm)で は,Fe薄 膜 表 面は平坦 ではな く,表

面 ラフネスは平 均膜厚 より大 きい(図3(a)).こ の こ とは,

Feは 連 続膜 ではな く,島 状成長 に よる微粒子構造 を形成 し

ている ことを示 している.Fe膜 厚 が増加 する と,個 々のFe

微粒 子 サ イズ は大 き く変化 しないが,微 粒子 間の不連続性は

表1α-Al203(0001)基 板 上 に積層 したFe超 薄 膜 の磁

気状態.
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(a)1.0nm, (b)2.0nm (c)3.0nm

図3 α-Al203(0001)基 板 上 に 積 層 し たFe超 薄 膜 のAFM像.Fe膜 厚 は(a)1.0,(b)2.0,(c)3.0nm.

低 下 し,随 所 にFe微 粒 子 同士 が合体 した領域 が確 認 され

る.表 面 ラフネスは,カ ンチ レバーの進 入可能深 さに依存す

るため,膜 厚変化 に対す る定量的比較 は困難 であるが,膜 厚

の増 加 に伴 ない,減 少す る.こ の結果 は,Fe膜 厚 の増加 に

対 す る表 面構造の変化 は,わ ずかなFe微 粒 子の粒径増加 は

ある ものの,主 たる原 因が微粒子の合体 にあ ることを示 して

い る.微 粒子径 の増加 を伴 なわ ない成長は,均 一核生成 のた

めである と考 え られる.均 一核生成 とは,磁 性微粒子 の核形

成サ イ トが基板上 の任意 の位置 で起 こる成長を指す.こ れに

対 して,Au(111)-22×3再 構 成 表面 上で作製 したCoド

ッ トにおいては,核 生 成サ イ トが限定 され る.こ の ような不

均一核生成を伴な う成長では,膜 厚増加 に伴 なう微粒子粒径

の増加が観測 されてい る(12).

Feの 室 温 におけ る磁気状 態は,膜 厚増 加 に伴 なう表面 構

造の変化 に対応 して,顕 著な変化を示 す.残 留磁化 ・保磁力

は,膜 厚 の増 加 に伴 ない,零(膜 厚 く1nm)か ら徐 々に増 加

し,や がて一定 とな って い る(図4).保 磁 力 は,約2.5nm

で最 大 となった後,減 少す る.こ の変化 は,表 面構造 の変化

(図3)と 良 く対応 してい る.つ ま り,Feお よびCo超 薄 膜 の

磁気状態は,膜 厚1nm以 下 では,磁 性体の不連続構造 に起

因す る超 常磁 性状態 であ り,膜 厚増加 に伴ない,強 磁性状態

へ変化 して い る.こ こでの超常磁性 状態 お よび強磁 性状態

は,室 温(300K)に お いて測定時 間(約100s)内 で 熱 エネル

ギー による磁化反転の有無に よって判別 した.こ れ らの磁気

状 態 は,磁 場 中 冷 却(Field Cooling,FC)・ 零 磁 場 中 冷 却

(Zero Field Cooling,ZFC)中 の 磁化の温 度依存性,保 磁力 ・

残留磁化の温度依存性 によ り検討 した.判 別 の根拠 として,

(1)FC,ZFC後 の磁 化が低温領域 で異 な り,ZFC曲 線 にピー

クが存在 する こと,(2)残 留 磁化比,保 磁力が温度上昇 に伴 な

い減少 し,ZFC曲 線 の ピー ク温 度付近 で0と な る こと とし

た.な お,FCお よびZFC曲 線 は,300Kで 消 磁後,10K7

60sで10Kま で 冷却 し,300Kま で の昇温過程 で測定 して

い る.図4に おい て,特 筆 すべ きは,FeとCoは バ ル クで

の結晶磁気異方性エネルギーが大 きく異な るにも関わ らず,

若 干,Coの 強 磁性状態 への遷移が早 いが,両 者 に大 きな差

異 がな い こ とであ る.形 成 され る微粒 子 のサ イズが粒 径5

nm以 下 と非常 に小 さいため,バ ル クで大 きな結 晶磁 気異方

(a)残 留磁 化比.

(b)保磁 力

図4Fe(●)お よびCo(○)超 薄膜の(a)残 留 磁化 と(b)

保 磁 力の膜厚依存性(11).

性 を もつCoに お いて も超常磁性状態 にあ り,ま た,膜 厚 が

増 加 して も個 々の微粒子粒径の増加 が観測 されて いない こと

か ら(図3),孤 立 した微粒子は超常磁性状態を保 ってい ると

思われ る.つ ま り,強 磁性状態は,微 粒子 の合体 した領域 に

限定 されている と考 え られ る.磁 化の熱 安定性 の向上 には,

磁 性微粒子の体積増加 が必要であ るが,均 一核生成 を起 こす

Fe7A1203(0001)に お いては,基 板上 でラン ダム に生 成 した

微粒子の合体に より進行 する.一 方,不 均一核生 成を起 こす

co7Au(111)-22×3で は,不 均一 核生成 に よる微 粒子径

の増 加 とCoの 規 則的配列 に起因す る,一 方 向に限定 された

双極子粒子問相互作用に より室温 での強磁性が発現する こと

が示 されている(12).

こ こで,磁 気状態の遷移膜 厚について議論す る.こ こで,

遷 移膜厚 は超常磁性のみが観測される最大膜厚 から,強 磁性

が観測 され る最小膜厚の差 として定義 する.磁 気状態の変化

は,Feお よびCo膜 厚 が1～3nm(遷 移 幅=2nm)で 起 こっ

て お り(図4),こ の 値は,他 の系 にお いて報告 されてい る値

と比較 して極めて大 きい.表2に,島 状成長 を起 こす種 々の

系 を選び,観 測 されている磁気状態の変化 と,超 薄膜の成長

に影響 する一部 のパラ メー タを ま とめる.GaAs,Auな どの

半導体や金属上 に作製 した場 合,超 常磁性状態 か ら強磁性状

態 への変化 は,4.8原 子 層(約1nm)以 下 で起 こ り,遷 移幅 も

1.6原 子層(約0.3～0.4nm)以 下 と非常 に小 さい.
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表2島 状成長する磁性超薄膜の磁気状態 と遷移膜厚,表 面エネルギー,格 子ミスフィット.

*(1×1)表 面 に対する値

**バ ルクの格子定数を用いた計算値

***RHEEDか ら予測されるエピタクシアル方位関係に基づいて算出

上記の原因について,超 薄膜の成長の点から以下のように

説明することが出来る.薄 膜成長に対する吸着元素の運動工

ネルギーを無視すると,吸 着粒子の安定形状は,大 まかには

次式を用いて議論される.

γsub=γM+γinterface COSθ (1)
ここで,γsubと γMは基板および磁性体の表面エネルギー,

γinterfaceは界面エネルギー,θ は接触角である.こ れ らのパラ

メータのうち,均 一核生成が起こる系(Fe/Al203 ,Co/Al203,

Fe/GaAs,Fe/InAs)の,磁 性体 と基板の表面エネルギーを比

較すると,い ずれの場合も磁性体の表面エネルギーは基板の

値よりも大きい(表2).こ のため,式(1)の 接触角 θが90°

以上となり,磁 性体は超薄膜領域で島状成長を起 こす.ま た,

COSθは磁性体 と基板の表面エネルギーの差に比例するが,

この値は表に示 した種々の系に対して大きな違いはなく,接

触角,間 接的には磁性体が基板を被覆する程度に,大 きな差

は無いと予測される.こ れは,島 状成長 した磁性体の表面構

造の変化 には,表 面エネルギーのみならず,式(1)中 の界

面エネルギー も考慮にいれる必要があることを意味 してい

る.し かしながら,界 面エネルギーの直接的な評価は難 し

く,定 量的な議論は現時点では困難である.

界面エネルギーの評価 として,こ こでは磁性元素 と基板間

の格子ミスフィットを考える.表2中 に示 したように,著

者 らが扱ったFe/Al203,Co/Al203は,他 の系 と比較して格

子ミスフィットが大 きく,島 状成長がより顕著に起 こったも

の と考えられる.実 際の薄膜成長は,成 長温度 ・成長速度な

どを考慮した運動論的解釈が必要であるが,本 研究で対象 と

したFe/α-Al203(0001)に おいては,323Kか ら773Kで 成

長温度を変化させて,飛 来粒子の運動エネルギーを変化させ

た場合でも,超 常磁性から強磁性へ変化する膜厚に違いは観

測されていない(20).こ のため,本 研究で対象 とした系につ

いては,以 上の議論のように,大 まかには表面エネルギー と

格子 ミスフィットを用いて説明することができると考えられ

る.

(2)成 長温度依存性(21)

本節では,磁 性超薄膜の磁気特性が成長温度に対 してどの

ように変化するかを,著 者らが明らかにしたFe超 薄膜を例

にして,表 面構造 との相関について説明する.

超常磁性状態の程度を定性的に表すパラメータとして,ブ

ロッキング温度を用いることが出来る.こ こでは,ブ ロッキ

ング温度は,ZFC後 の磁化の温度依存性(以下,ZFC曲 線 と

記す.)に おけるピーク温度を とっている.ZFC曲 線のピー

ク温度はブロッキング温度 と必ずしも一致 しないが,定 性的

な議論は可能である.ZFC曲 線のピーク温度は,成 長温度

の増加 とともに減少 し473Kで 最小 となった後,再 度増加

する(図5(●)).こ の特徴的な変化は,成 長温度が473Kを

境に超常磁性挙動に何らかの変化が生 じている可能性を示し

ている.ZFC曲 線のピーク温度を近似的に平均のブロッキ

ング温度 と仮定すると,ZFC曲 線のピーク温度は,微 粒子

体積に依存する.Fe微 粒子体積は,成 長温度の増加に伴な

い,単 調に増加し,成 長温度773Kで は約2.5倍 にまで増加

す る(図5(〇)).し かしながら,成 長温度323Kと773K

では,ZFC曲 線のピーク温度はほぼ同じ値である.こ の相

違は,両 者の超常磁性を支配しているパラメータが大きく異

なることを示 している.

両者の超常磁性挙動の違いは,ZFC曲 線を支配するパラ

メータの違いによって明らかになる.成 長温度323お よび

773Kで 作製した場合,測 定磁場に対するZFC曲 線のピー

ク温度は異なる挙動を示す(図6).成 長温度が低い場合,測

定磁場の増加に伴ない,ピ ーク温度は減少するのに対して,

成長温度が高い場合,ピ ーク温度は増加する.前 者は,一 般

に知 られているZFC曲 線のピーク温度が緩和時間の温度依

存性によると仮定した議論 と一致する.こ の意味を磁気エネ

ルギーを用いて説明すると(図7),上 記の変化は,測 定磁場

の増加に伴なって,磁 化反転の際に越える磁気エネルギー障

壁(ΔE2)が 減少することで理解される.同 様に考えると,高

い成長温度で作製 した場合に観測されるピーク温度の上昇

は,測 定磁場の上昇に伴ない磁化反転のエネルギー障壁が増

加していることになる.し かしながら,図7に 示 した模式

図と明らかに矛盾する.つ ま り,ピ ーク温度の測定磁場に対

する増加は,緩 和時間の温度依存性から説明することは出来

ない.

この挙動を説明するために,ZFC曲 線 にピークが生 じる

主因について検討する.ZFC曲 線にピークが現れる原因に

ついては,既 に解説(22)(23)があるので詳細には触れないが,

要点のみを記述すると,ZFC曲 線に現れる磁化(率)は,
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図5 膜 厚1.0nmのFe超 薄 膜 に対す るZFC曲 線 の ピ
ーク温度(●)

,微 粒 子体積(〇)の 成長 温度依 存

性(20).

(a) 323K

(b) 773K

図6膜 厚1.0nmのFe超 薄 膜 に対す るZFC曲 線 の ピ
ーク温度 の測定磁場依存性(21).成 長 温度 は,(a)

323K,(b)773K.

図7 一軸磁気異方性を仮定 した場合の全磁気エネル
ギーの磁化方位依存性.

Mm (H,T)-Meq (H,T)・[1-exp (tm/τ(H.T))] (2)

で 表 さ れ る平 衡 磁 化Mleqと 緩 和 時 間 τの温 度 依 存 性 に よ

る.結 論 か ら示 す と,図6に 示 した結果 は,ZFC曲 線 を支

配 してい る項が,τ か らMeqへ 変 化 してい ることを示 してい

る.こ の意味を以下に示 す.

測定磁場に対するピーク温度の減少を説明するために,緩

和時間 として,図7中 のΔE1を 介 した緩和 とΔE2を 介した

緩和の両方を考慮し,次 式を仮定する(24).

(3)

ここで,フ ィッティングの際のパラメータは,磁 化反転のエ

ネルギー障壁の補正 δである.そ の他の値は,全 てバルク

値を用いた.た だし,異 方性磁場 職 は,磁 化容易軸が2次

元ランダムに分散した場合を仮定 している.こ れは,323K

で作製したFe超 薄膜は(110)配 向で成長してお り,西 山の

方位関係で表される6回 対称性から仮定 している.式(3)

による計算結果を,図6(a)に 実線で示してお り,実 験結果

を概ね再現 している.こ れは,上 述のように,323Kで 作製

した場合,ZFC曲 線に現れる磁化挙動は緩和時間の温度依

存性に支配されていることを意味 している.ま た,実 験結果

を再現することの出来るエネルギー障壁 として,式(3)中

の δに有限の値を仮定する必要があ り,磁 化反転のエネル

ギー障壁が幾分増加している可能性がある.エ ネルギー障壁

の増加には種々の原因があるが,低 い成長温度では微粒子間

隔が非常に小さく,微 粒子間相互作用が無視できないためで

あると考えている.実 際に,室 温における磁化曲線からラン

ジュバン関数を用いて見積 もった微粒子体積は,図5に 示

した値 より大きく(21),磁気的相互作用による見かけ上のFe

微粒子体積の増加が観測(25)されている.こ の件に関する詳

細な検討は,エ ネルギー障壁の見積 もりなど,更 に詳細な議

論(26)が必要であるため,本 稿では立ち入らない.

高い成長温度,つ まり成長温度773Kで 作製 した場合の

ZFC曲 線が示す変化について,緩 和時間の温度依存性を主

因と考えるとピーク温度の上昇を説明することは出来ない.

この説明のために,式(2)中 の平衡磁化Meqの 変化を考慮

す る.各 温度 ・磁場 における平衡磁化Meqを 次式で考 え

る(27).微粒子径をx,粒 径分布関数をf(x),ラ ンジュバン

関数 五(a)を用いて,

(4)

式(4)で は,ブ ロ ック され ていな い粒 子の磁化 の みを考慮

して いる.こ こで,Vma.(Xmax)を ブ ロックされてい ない粒子

の最大体積(粒 径)と 定義す る と,Vmaxは 測 定 に要す る時間t

(=100s)を 用 いて,次 式で表 され る.

(5)

これらを用いて,温 度T,磁 場 丑 における平衡磁化を次式

で表す.

(6)

式(6)に は,ブ ロックされた粒子からの磁化は考慮 されて

いないため,式(6)で 表される磁化の温度依存性は,ピ ー

ク温度以下の低温領域で実験値 と計算値に差異はあるが,実
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験で得 られたZFC曲 線をほぼ再現す ることが出来る.ま

た,式(6)で 記述され る曲線のピーク温度 と磁場の関係

は,実 験結果 と同様に測定磁場に対 して上昇 し(図6(b)),

実験結果を概ね再現できる.こ の結果は,ZFC曲 線に現れ

る磁化が,緩 和時間の温度依存性を反映 したものではな く,

平衡磁化Meqの 温度変化 によるものであることを示してい

る.つ まり,図5に 示 したピーク温度の成長温度依存性は,

Fe微 粒子の磁化反転のエネルギー障壁の変化ではな く,平

衡磁化の温度変化に主たる原因があることを示している.な

お,通 常,平 衡磁化Meqの 温度変化はFC曲 線 として実験的

に得 られるが,こ こで説 明した平衡磁化Meqに は,式(5)

を介して緩和時間の効果が考慮 されているため,FC曲 線 と

は一致 しない.ま た,こ の場合,FC曲 線 にもZFC曲 線同

じ温度でピークが観測される.

本節の最後の議論 として,上 記の成長温度に対する変化が

生じた原因について,Fe超 薄膜の結晶性の点から考察する.

Feの 結晶構造は,膜 厚1.0nm以 上ではbcc構 造であるが,

結晶配向性は成長温度に依存する.成 長温度が473K以 下

では良好な(110)配 向を示すが,573K以 上では徐 々に多結

晶へ変化する.こ のような結晶性の低下により実効的な磁気

異方性が低下 し,結 果 として,磁 化反転のエネルギー障壁の

低下 および,緩 和時間の減少 につながる.こ の結果,式

(2)中 の緩和の影響が減少 したもの と考えている.ま た,

成長温度の増加に伴ない微粒子体積は増加するため(図5),

平衡磁化の影響は増大する.つ まり,ZFC曲 線が示す磁化

は,平 衡磁化 と緩和時間の競合で表されるため,成 長温度の

増加に伴ない,前 者の効果が大きく,後 者の影響が小さ くな

ったものと考えられる.

また,詳 細は省略するが,結 晶性の変化,結 果 として現れ

る実効的な磁気異方性エネルギーの変化は,超 常磁性から強

磁性への遷移領域においても,磁 気状態に顕著な影響を与え

る.強 磁性状態の割合†は,表1に 示 したように,結 晶性の

変化 とFe微 粒子体積の変化の競合として,特 徴的な成長温

度依存性を示す(27)ことを見出している.

4.表 面構造制御による磁 気異方性制御

磁性超薄膜の磁気異方性 もまた,表 面構造 と密接に関連 し

ている.本 節では,表 面構造制御による磁気異方性制御 とし

て,薄 膜表面のステップ構造を利用した磁気異方性の制御 と

そのメカニズムについて概説する.磁 気異方性のメカニズム

には,ス ピン-軌道相互作用および,双 極子相互作用の2種

類がある.こ れらそれぞれのメカニズムを利用して,ス テッ

プ構造による磁気異方性の制御が報告されている.前 者は,

薄膜内に単原子層高さのステップを導入し,膜 面内での結晶

の対称性を低下させることによって,表 面 ・界面で結晶内部

とは異 なるスピンー軌道相互作用 を発現 させ る方法 であ

る(28)-(30).この手法によって発現する磁気異方性は,Step

Induced Magnetic Anisotropyと して知られてお り,磁 性体

の結晶構造 ・ステ ップの導入方位 ・ステ ップ密度を変化 させ

るこ とで,磁 気異方性 の方位.強 度 を変化 させ ることが可能

であ る ことが報 告 されてい る(30)-(32).し か しな が ら,こ の

手法 の問題点 として,薄 膜 の単結 晶化 あるい は高配向化が必

要 であるこ と,磁 気異方性が発現 する低膜厚領域 におけ るキ

ュリー温度の低下 などが挙げ られる.

これに対 して,後 者の双極子相互作用(形 状磁気異方性)を

利用す る方法(33)(34)では,導 入される ステ ップは数ナ ノメー

タースケールのバンチ ング を起 こしたステ ップを利用 する.

巨 大な ステ ップによ り薄膜の表面構造を長周期 の波状構造,

つ ま り,薄 膜 内に周期的 かつ一方向 に揃 ったラフネスを導入

す ることに より薄膜 内に形成 され る反 磁場が磁気異方性 の起

源 とな る(図8(a)).実 際 に,こ の方法 を用いて,磁 性薄膜

中 に規 則 的 な ス テ ップ構 造 を導 入 す る こ とに よ り(図

8(b)),ス テ ップ平行方向に一軸磁気 異方性 が現 れる(33).こ

の モデルでは,ス テ ップ構造 による磁化分布 は表 ・界面付近

で,そ の影響 が大 きく,膜 厚の増加 に伴ない,そ の割 合は減

少 する.実 際 に,Feお よびCoの い ずれ に対 して も,膜 厚

減少 に伴 ない,指 数関数的 に増 加す る傾 向が観測 され る(図

9(a)).一 軸 磁気 異方 性 エネル ギー の指数 関数 的変 化は,

Encinas-Oropesaら に よ る報 告(34)も 同様 であ る.ま た,こ

の手法 による一軸 磁気 異方性 は,そ の起源が ステ ップ構造 に

あ るため,ス テ ップ構造 の崩壊 とともに減少,消 失す る.膜

厚3nm以 下 のCo薄 膜 に対 して,磁 気異方性 エネルギ ーが

減少 してい るのは,前 節で示 した島状成長 によ り連続膜構 造

が崩壊 したためであ る.ま た,ス テ ップ構造の形成は成長様

式 にも依存す る.成 長 温度 の増 加によ り,不 均一な表面 ラフ

ネ スが増加,結 果 としてステ ップ構造が崩壊 し,一 軸 磁気異

方性 エ ネルギー は減 少す る(図9(b)).成 長 温 度の増加 に よ

る表面 構 造 の変 化 は,表 面構 造観 察 に よ り確 認 さ れて い

る(34).こ の 方法 に よる磁気異方性 は,上 記 の ように,そ の

起源が形状磁気異方性 であるため,薄 膜の単結晶化を必要 と

せず,ま た,膜 厚 が数 ナノメーター程度 において も,磁 気異

方性が消失す ることはない.

(a)

(b-1)
(b-2)

図8 4°の傾斜角 を もつ α-Al2O3(0001)基 板 上 に積層 し

たFe超 薄 膜の表面構造 と,一 軸磁気異方性 の模

式図(33).

†強磁性状態の存在は,直 接的な評価が難しいため,極 低温から

室温における残留磁化比を用いて間接的に評価した.
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(a)

(b)

図9 一 軸 磁 気 異方 性 エネ ルギ ーの(a)磁 性 体 膜厚,

(b)成 長 温度依存性.図 中の(●)お よび(○)は,

それ ぞれ,Feお よびCoに 対 す る値 を示 す(33).

5.お わ り に

磁性超薄膜の構造変化に対する磁気特性の変化 として,島

状成長を起こす系の磁気状態,表 面構造変化による磁気異方

性制御について概説した.こ こに述べた以外にも,磁 性超薄

膜の磁気状態を支配するパラメータは有限サイズ効果,表 面

磁気異方性,微 粒子問相互作用など種々あ り,本 稿で記述し

たパラメータは一部である.今 後,こ の研究分野において

も,表 面構造に加えて結晶構造,界 面構造などのより詳細な

微細構造と磁気的性質の関係が明らかになることを期待する.
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