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ナノ構造評価と特性制御
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. は じ め に

近年テレビのデジタル化に伴い一般家庭でのデータストレ

ージ量が肥大化し，ビット単価の安さからハードディスクド

ライブ(HDD)が大量に使われるようになっている(年間生産

台数約 5 億台)．現在使われている垂直磁気記録方式による

HDD の磁気記録密度は 550 Gbit/in2 であるが，高密度化の

要求はさらに高まっている．HDDの高密度化には，CoCr

Pt 合金ナノ粒子を SiO2 を粒界相として孤立分散させたナノ

グラニュラー型の媒体における強磁性微粒子のサイズ低減と

同時に，強磁性相の高異方性化が試みられている．このよう

な媒体構造の改善とともに，再生ヘッドの高感度化が磁気記

録密度の躍進に大きく貢献してきた．1996年に面内電流型

(CIP)巨大磁気抵抗(GMR)素子が再生ヘッドとして採用さ

れてから HDD の記録密度は飛躍的に増加した．また2005年

以降は磁気抵抗出力が GMR よりもはるかに高い CoFeB/

MgO/CoFeB トンネル型磁気抵抗(TMR)素子が実用化され，

HDD の高密度化にさらに貢献した．しかし，現行の垂直磁

気記録方式の記録密度は，近い将来 12 Tbit/in2 程度で限界

に達すると考えられている．強磁性ナノ粒子の異方性エネル

ギーは結晶磁気異方性 Ku，ナノ粒子の体積を V とすると，

KuV となるので，Co 基合金の結晶磁気異方性では 5 nm 程

度で KuV＜60kBT と，熱エネルギーにより磁化が不安定に

なってくる．記録密度をさらに 2 Tbit/in2超に高めるために

は，L10 構造を持つ FePt などの保磁力の高いナノ粒子を一

時的にレーザーで加熱して磁化する熱アシスト磁気記録など

の新しい記録方式への移行が必要とされている．この領域で

は，絶縁膜により電気抵抗が高い TMR 素子では十分な高速

応答性が得られなくなり，より素子抵抗値が低く十分に高い

磁気抵抗出力の見込まれる面直電流型(CPP)GMR 素子が

再検討され始めている．特に，近年開発の進んでいる高いス

ピン偏極率を持つホイスラー合金を強磁性電極として用いた

CPPGMR は，従来の強磁性層を用いたものより10倍以上

の MR 比が得られることで注目されている．

このような磁気抵抗素子の MR 比は磁性層/スペーサ(ト

ンネルバリア)/磁性層の構造・界面構造によって大きく変化

するので，素子構造を詳細に解析し，伝導特性が構造と組成

によりどのように変化するのかを理解することが重要であ

る．そこで本稿では，最近の我々の研究例から，TMR 素子

とホイスラー合金を強磁性層とした CPPGMR 素子の構造

と伝導特性の関係を研究した例をいくつか紹介する．

. Ta キャップ CoFeB/MgO/CoFeBTMR 素子の

微細構造と伝導特性

現行 HDD の再生ヘッドとして使われている CoFeB /

MgO/CoFeBTMR 素子は，bccCoFe の D1 バンド電子の

みが運動量を保存してトンネルする現象を利用している．成

膜直後のアモルファス(以後 a)CoFeB が熱処理により

MgO をテンプレートとしてヘテロエピタキシャル成長し，

整合な界面が実現される(1)．MgO は aCoFeB 上にスパッ

タ成膜すると，(001)面に優先配向した多結晶膜が成長す

る．よって，スパッタ法で aCoFeB/MgO(001)/aCoFeB

膜を作製し，それを熱処理することにより CoFe(001)

[110]/MgO(001)[100]/CoFe(001)[110]の積層膜を製造で

きる．それまで整合トンネル素子が単結晶基板を用いて作製

されていたのと異なり，CoFeB/MgO/CoFeBTMR 素子は

スパッタ法で Si 基板上に製造できるために，大量生産に向

いており，瞬く間に既存の GMR ヘッドに取って代わった．

このような素子で高い TMR 比を実現するには CoFe と

MgO の界面を整合かつ清浄に保つ必要があり，特に CoFe

の結晶化により排出される B が伝導特性に及ぼす影響が関

心を集めた．これまでに XPS, EELS，エネルギーフィルタ

によって CoFeB/MgO/CoFeB の成膜直後と熱処理後の化学

状態が詳細に検討されている(2)(11)．これらの論文による

と，成膜直後には，CoFeB/MgO 界面に FeO が形成され

ている．熱処理を行うことにより FeO が還元されると同時
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図 1 Ta キャップした CoFeB/MgO/CoFeBMTJ の
断面の明視野像．(a) 成膜直後，(b) 500°C熱処
理後，(c) 600°C熱処理後，(d) 650°C熱処理後．

図 2 Ta キャップした CoFeB/MgO/CoFeBMTJ の
断面の高分解能 TEM 像．(a)(b) 500°C熱処理
後，(c)(d) 600°C熱処理後，(e)(f) 650°C熱処理
後．
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に，aCoFeB の結晶化により排出された B が余剰 O と反応

して BO を形成し，それが MgO バリア中に存在するとし

ている．一方で，You ら(8)は，エネルギーフィルタ付 TEM

で組成分布を詳細に解析し，その結果 B は CoFeB/MgO 界

面に偏析し，MgO 中には存在しないと結論している．また，

Pinitsoontorn ら(6)は 3 次元アトムプローブを用いた解析を

行い，上部 CoFeB の B は CoFeB/MgO 界面に偏析し，下

部 CoFeB の B は下地 Ru 層に拡散していると報告してい

る．このように，熱処理に伴う B の挙動は完全には明らか

になっていない．また TMR 比は上記 3 層構造の上下に Ta

キャップ層を加えることにより，大きく増加することが報告

されている(12)．キャップ層がなぜ，熱処理後の TMR 値を

大きく変化させるのかを理解するために，我々は熱処理によ

る素子構造の変化と元素の分配をエネルギーフィルタ付

TEM により詳細に解析した(11)．

図には熱酸化 Si 基板/Ta(5)/Ru(10)/Ta(5)/Co20Fe60

B20(6)/MgO(2.1)/Co20Fe60B20(3)/Ta(5)/Ru(5)の擬スピン

バルブ型の素子の(a)成膜直後，(b)500°C, (c)600°C, (d)

650°Cで熱処理した素子の断面の明視野像を示す．TMR 比

は500°Cの熱処理で500を示すが，500°C以上の熱処理で

TMR 比は減少する．成膜直後の素子では，いずれの層にお

いても急峻な界面が実現しており層厚も設計値と一致した．

下部 Ru 上の Ta は(001)配向をしており柱状構造を示して

いるが，上部 Ta は回折コントラストが観察されないことか

らアモルファスであると考えられる．また上下 CoFeB もア

モルファスである．500°Cおよび600°C熱処理後の素子で

は，上部 Ta/Ru と下部 Ta/CoFeB 以外では急峻な界面が保

たれている．650°Cで熱処理をした素子は，上下 CoFeB/Ta

界面ともに不明瞭である．

図には(a)(b)500°C, (c)(d)600°C, (e)(f)650°Cで熱処理

した素子の断面の高分解能TEM像を示す．500°Cで熱処理を

した素子では，Ta, Ru, MgO 層は成膜直後と同様である

が，下部 CoFeB と Ta の界面に 1 nm 弱のアモルファス領

域が存在し，CoFeB 電極は MgO と(001 ) [110 ]MgO //

(001)[100]CoFe の方位関係を持って結晶化している．

600°C熱処理後の素子では，Ru と MgO は成膜直後と同様で

あるが，下部 CoFeB と Ta との界面に 23 nm のアモルフ

ァス領域が観察され，また高品質な CoFe 層が形成されてい

る．また，上部 Ru/Ta 界面から Ta ナノ結晶が成長してい

る．650°C熱処理後の素子では，下部 CoFeB/Ta の界面はさ

らに不明瞭になり CoFe 結晶の(001)配向は完全に失われて

いる．

図には，(a)成膜直後，(b)500°C, (c)600°C, (d)650°Cで

熱処理した素子のエネルギーフィルタによる B の元素マッ

プ像を示す．元素マップ像では明るくイメージされていると
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図 3 Ta キャップした CoFeB/MgO/CoFeBMTJ の
断面の B の元素マップ像．(a) 成膜直後，(b)
500°C熱処理後，(c) 600°C熱処理後，(d) 650°C
熱処理後．

図 4 (a) CMS/Ag/CMS, (b) CMS/Cu/CMS の CPP
GMR 素子の室温での MR 曲線．
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ころがその元素濃度が高いことを示す．また図中の矢印の間

が MgO バリアに相当する部分である．成膜直後の素子(図

3(a))では，B が上下 CoFeB 層に均一に分散している．

500°Cで熱処理をした素子は，B が下部 CoFeB/Ta の界面に

偏析しており，これは図 2 で示したアモルファス領域に対

応している．少量ではあるが下部 CoFeB/MgO 界面に B が

析出している．しかし，上部 CoFeB/MgO 界面には B の析

出は観察されない．下部 CoFeB/MgO 界面で観察される B

は，余剰 O と反応した B 酸化物の可能性がある．上部

CoFeB/MgO 界面で B の析出が観測されないのは，上部 a

Ta が B を固溶したためである．一方，下部 Ta は結晶のた

め，B の固溶量が少なく界面に偏析したと考えられる．

600°Cで熱処理をした素子は，下部CoFeB/Ta界面から B の

CoFe 層への粒界拡散が見られる．また，上下 CoFeB/MgO

界面に少量の B が観察される．下部界面における B の析出

の理由は前述した通りであるが，上部界面における B の析

出は上部 Ta が結晶化する際に排出された B と推察される．

650°Cで熱処理をした素子では，下部 CoFeB/Ta 界面から析

出した B が Ru 層まで拡散している．また，STEM を用い

た lineEDS 解析では，600°Cの熱処理をした素子の MgO

バリアの中に 3程度の Ta が検出され，650°Cの熱処理後

には多量の Ta と O が上下 CoFeB 層と MgO に拡散してい

ることが分かっている．

以上の詳細な微細組織観察より，TMR 比の温度依存性は

以下のように説明できる．500°Cの熱処理で500という大

きな TMR 比を示したのは，(001)に高配向した bcc

CoFe が MgO バリアと(001)[011]MgO//(001)[100]CoFe

という方位関係を持つこと， B フリーの高品質な MgO バ

リアが形成されており，急峻な CoFeB/MgO 界面が得られ

ていることが主な原因として挙げられる．600°Cの熱処理で

TMR 比が減少するのは，上部 TaB アモルファス層の結

晶化により Ta ナノ結晶が成長し，上部 aTa から排出され

た B が上部 CoFeB /MgO 界面に析出したこと，下部

CoFeB/Ta 界面に析出していた B が CoFeB の粒界を拡散し

下部 CoFeB /MgO 界面にも B が析出していること，

MgO バリア中に Ta が存在していること，が主な原因であ

る．すなわち，上下 CoFeB/MgO 界面に B が析出している

ことと低濃度の Ta が MgO バリア中に存在していること

は，フェルミレベル付近に余分なエバネッセント状態を作り

出し D1 バンドの対称性を壊すために TMR 比が減少したと

考えられる．さらに650°Cの熱処理で TMR 比が急激に減少

したのは，多くの Ta が CoFeB に拡散し上下 CoFeB の

(001)配向が失われたことと Ta と O の拡散のために CoFe

組成がずれたことが原因と考えられる．以上のように，熱処

理による B の挙動は，キャップ層の相変態にも深く関連し

ていることがわかる．

. ホイスラー合金を用いた CPPGMR 素子の微細

構造と伝導特性

通常の強磁性層を用いた CPPGMR では，室温での MR

比が数程度であった(13)が，近年ホイスラー合金を強磁性

層として用いた CPPGMR で30を超える MR 比が報告さ

れ始めている(14)(15)．CPPGMR 素子においてホイスラー合

金層の規則度やスペーサとの格子ミスマッチが伝導特性に大

きく影響を与えると考えられるので，素子を構成する強磁性

層の構造や界面構造と伝導特性の関係について，詳細な研究

が必要である．ここでは，TMR 素子電極としてハーフメタ

ル性が確認されている Co2MnSi(16)を強磁性層とした CPP

GMR 素子の伝導特性と積層膜構造の相関を詳細に解析した

研究例(17)を紹介する．

素子の膜構成は，MgOsub/Cr(10)/Ag(200)/CMS(20)/

Ag, Cu(5)/CMS(5)/Co72Fe25(2)/Ir22Mn78(10)/Ru(8)のス

ピンバルブであり，室温での MR 曲線を図に示す．図 4
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図 5 (a) CMS/Ag./CMS の CPPGMR 素子の断面高
分解能 TEM 像，(b) 上部 CMS 層および (c) 下
部 CMS 層 の ナ ノ ビ ー ム 回 折 像 ． [ JAP107
113917 (2010)転載．American Institute of Phys-
ics の掲載許可済]

図 6 (a) CMS/Cu/CMS の CPPGMR 素子の断面高
分解能 TEM 像および上下 CMS 層のナノビーム
回折像．(b) Cu[110], CMS[100]方向から観察
した Cu スペーサ層の断面高分解能 TEM 像．
[ JAP107 113917 ( 2010 )転載．American In-
stitute of Physics の掲載許可済]
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(a)が Ag スペーサの素子，(b)が Cu スペーサを用いた

CPPGMR 素子の MR 曲線である．Ag スペーサの素子は

11.9の MR 比を示すのに対し，Cu スペーサでは8.6にと

どまっている．この MR 比の違いについて検討するために

TEM による微細構造観察を行った．図に Ag スペーサの

素子の断面の高分解能 TEM(HREM)像(図 5(a))，上部

CMS と下部 CMS のナノビーム回折像(NBED)(図 5(b)，

図 5(c))を示す．HREM 像から，CMS と Ag がエピタキシ

ャル成長しており，平坦性のよい界面が実現していることが

わかる．下部 CMS の NBED には L21 の超格子反射斑点で

ある(111)が明瞭に観察される．上部 CMS の NBED 像にも

(111)からの回折斑点が観測されているが，強度が弱いこと

から L21 規則度が下部 CMS と比較すると弱いと言える．図

に Cu をスペーサ層とした CPPGMR 素子の断面の

HREM 像と上下 CMS の NBED を示す．図 6(a)は電子線の

入射方向が CMS の[110]方向，図 6(b)は CMS の[100]方

向である．Cu スペーサの場合も下部 CMS から上部 CMS

までエピタキシャル成長している．しかし，Cu スペーサに

は格子歪みが観察され，下部 CMS の(110)面に対して上部

CMS の(110)は 5°程度傾いている．Cu スペーサ層に観察さ

れる多くの格子欠陥や歪みは Cu[110](CMS[100])方向から

観察することにより明瞭に観察される(図 6(b))．数原子層

の厚さの(111)多重双晶が観測され，NBED 像にも(111)双

晶に対応する回折斑点が観測される．Cu は CMS に対して

－9.7もの大きな格子ミスフィットがあるにもかかわらず

エピタキシャル成長をしていることから，スペーサ層が双晶

変形し(111)の多重双晶が発生したものと考えられる．また

NBED から，下部 CMS は L21 に規則化しているが，上部

CMS は B2 にしか規則化していない．Ag スペーサ上の

CMS は L21 構造に規則化していたことを考えると，大きな

格子ミスフィットによる格子歪みにより規則化が妨げられて

いると考えられる．Ag スペーサ層と Cu スペーサ層で MR
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比が大きく異なった理由として，上部 CMS の規則度が異

なっていること，および欠陥を多く含む Cu でスピンが散乱

されていることが挙げられる．このことから，高い MR 比

を実現するには，格子ミスマッチの少なく高い L21 規則度

を実現しやすいスペーサ層を選択することが必要である．

. ま と め

本稿で示したように，TMR および GMR 素子における電

気伝導は素子を構成する層の構造と熱処理による合金元素の

拡散・固溶・偏析により大きく変化することがわかる．従っ

て，熱処理による素子構造と伝導特性の因果関係を解明する

ことは，素子の伝導特性向上に極めて重要である．CoFeB/

MgO/CoFeBTMR 素子では，B の挙動が伝導特性に大き

く影響を与えており，それは Ta キャップが B の吸収体とし

て作用するためであると考えられる．同じエネルギーフィル

タによる解析でも，B が MgO に固溶しているといった報告

もあり，TEM で定量の困難な B の挙動は完全に解明された

訳ではない．3 次元アトムプローブにより TMR 素子の B を

定量しようとした試みもあるが，試料作製・アトムプローブ

分析の困難さから，伝導特性と関連づけた研究は殆どない．

また，ホイスラー合金を強磁性層として用いた CPP

GMR では，ホイスラー合金層の規則度およびスペーサ層中

の欠陥によって大きく磁気抵抗特性が変化することがわか

る．上部ホイスラー合金の規則度はスペーサ層との格子整合

に依存することも明らかになった．よって，高い MR 特性

を実現するには，比較的低い温度での熱処理で L21 規則化

する合金で，格子整合のよいスペーサ層の選択が重要であ

る．さらにはホイスラー合金層とスペーサ層とバンドの整合

性がよく高い界面散乱異方性が得られるようなスペーサの材

料選択も必要であり，現在バンド整合を考慮した材料選択の

実験も進んでいる．

本研究は，物質・材料研究機構 磁性材料センターの S.

V. Karthik 博士，筑波大学大学院生の中谷友也氏との共同

研究により行われました．Ta キャップ CoFeB /MgO /

CoFeBMTJ のサンプルの提供をしていただいた東北大

学，池田正二教授，大野英男教授に感謝いたします．また，

本稿で紹介した研究は，科学研究費特定研究「スピン流の創

出と制御」の支援によって実施されました．
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