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第 1 章 序章 

 

1.1.   背景 

1.1.1.   スピントロニクス 

現在の情報化社会を支えている各種デバイスの情報処理能力の向上は，シリコン MOS 

(metal-oxide-semiconductor) トランジスタのスケーリングによる高速化，高機能化により実

現されてきた．1971 年の最初の 4 bit マイクロプロセッサ以来，約 18 ヶ月で集積度が 2 倍

になるというムーアの法則に従って，半導体デバイスのサイズは縮小している．その結果，

シリコンデバイスが高性能化し，携帯電話やパソコンなどの情報端末の性能は飛躍的に向

上した．現在ではデバイスサイズの縮小に伴い，デバイス製造に莫大なコストがかかるとい

う問題や，シリコンMOSトランジスタの微細化そのものの物理的な限界が表れてきており，

微細化による高性能化が困難になりつつある．このため，Si よりも電子・ホールの移動度の

高い材料をチャネルとして用いることや，3 次元化したデバイス構造，MOS 構造の絶縁膜

に高誘電材料を用いることにより，従来のスケーリング則を維持しようとする技術が研究

されている．一方で，スケーリング則によらないデバイスの高機能化，高性能化を目指し，

新しい動作原理に基づいた新機能デバイスの研究が進められている．その一例としてスピ

ントロニクスが挙げられる． 

スピントロニクスは従来のエレクトロニクスで用いられる電子の電荷に加えて，電子の

スピンを活用することで従来にない機能を持ったデバイスの創出を目指す分野である．現

在，このスピントロニクス分野が注目されている理由として，スピントロニクスデバイスが

本質的に，不揮発性，低消費電力性，さらに，書き換え可能な論理機能を有するためである

[1,2]．不揮発性は強磁性電極の有するヒステリシス特性に由来する．2007 年にノーベル物

理学賞を受賞した A. Fert と P. J. Grünberg ら，それぞれのグループよる巨大磁気抵抗 

(GMR : giant magnetoresistance) 効果の発見は，この分野の研究を活発にした代表的な研究成

果の一つである[3,4]．GMR を利用した素子は 10 年程度で磁気記憶ディスクの読み出しヘ

ッドとして実用化され，磁気記憶ディスクの記憶密度の向上に貢献した．また，同じく代表

的なスピントロニクスデバイスの一つである強磁性トンネル接合 (MTJ : magnetic tunnel 

junction) は，不揮発，高速，低消費電力の RAM (Random Access Memory)，すなわち，MRAM 

(magnetic random access memory) として研究開発が行われ製品化されている[5]．また，不揮

発性に伴い，論理回路の中に，MTJ をメモリとして組み込む事により，論理 LSI の低消費

電力化にも有効である．さらに，電界効果トランジスタ(FET : Field effect transistor)のソース
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電極およびドレイン電極を強磁性電極により構成するスピントランジスタ[6]において，両

電極の磁化の配置を平行か反平行かの 2 通りに制御する事により，論理機能を書き換え可

能とし，かつ，この書き換えられた論理機能を不揮発にする事が可能となる．このように，

スピントロニクスデバイスは様々な場面で研究され，製品化されている．特に，GMR 素子

や MTJ 素子はハードディスクドライブ(HDD : Hard Disk Drive)の読み出しヘッドとして古く

から使われてきた． 

 

 

1.1.2.   HDDにおける読み出しヘッドの変遷 

現行の HDD の読み出しヘッドは，MgO トンネルバリアと CoFeB 強磁性電極を用いた

コヒーレントトンネリングを活用する CoFeB/MgO/CoFeB MTJ が用いられている．現在使

用されている HDD の面記録密度は約 1 Tbit/inch2で，ディスク上の磁化の領域は非常に小さ

くなっている．1 bit 当たりの面積は 25 nm × 25 nm 程度となり，このような小さい領域から

の漏れ磁束を検出するためのより小型で高感度な読み取り用磁気ヘッドの開発が求められ

ている． 

HDD の読み取りセンサーの技術的な遷移を概観すると，1990 年代前半に異方性磁気抵

抗(AMR : anisotropic magnetoresistance)効果を用いた AMR ヘッドが製品化され，次に 1990

年代の後半に GMR 効果を用いた GMR ヘッドが製品化された．この時の GMR ヘッドは，

強磁性電極(F)/非磁性金属層(N)を繰り返した多層膜に対して平行に電流を流す current-in-

plane (CIP) 方式のものであった (CIP GMR 素子)． さらに，2007 年頃に，上記の MgO をト

ンネルバリアとして用いた MTJ におけるトンネル磁気抵抗 (TMR : tunnel magnetoresistance) 

効果を用いた MgO-MTJ を用いた TMR ヘッドが製品化された． 

HDD の磁気再生ヘッドに MgO 層が用いられているのは，MgO トンネル層によるスピ

ンフィルタ効果により高い MR 比，すなわち，高感度化が達成できるためである．しかしな

がら，TMR ヘッドでは素子面積 A の低減につれ，素子抵抗 R が増大する結果，高速応答が

困難となり，また，ノイズの発生も大きくなる．そのため，次世代磁気読み出しヘッドには，

低い R·A 積と高い MR 比の両立が求められているが，現行の MgO-MTJ を用いた TMR ヘッ

ドでは次世代の大容量 HDD，特に 2 Tbit/inch2 以降の HDD において必要とされる低い R·A

積を達成できない[7]．図 1.1 に 2 Tbit/inch2 の HDD の磁気ヘッドに必要な MR 比と R·A 積

の範囲と現行の MgO MTJ の MR 比と R·A 積の実験結果を示す．図 1.1 に示すように MgO 

MTJ の場合では，MR 比と R·A 積の有用な範囲に到達できない．そこで， MgO トンネル層

を非磁性金属層で置き換えた，F/N/F の 3 層構造からなる電流面直型(current-perpendicular-

to-plane)巨大磁気抵抗(GMR)素子 (CPP GMR 素子)に注目が集まっている． 
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1.1.3.   電流面直型巨大磁気抵抗(CPP GMR)素子 

CIP GMR 素子は多層膜にすることで高い MR 比を実証できるが，反強磁性結合を用い

た構造であるため，強磁性層の磁化を平行状態にするために強い磁場が必要であり，また，

多層膜に対して平行に電流を流すため，微細な素子にすることが困難であった．これらの問

題を解決できるのが，F/N/F の 3 層構造からなる素子構造であり，素子の膜面に垂直方向に

電流を流すことが特徴である CPP GMR 素子である．CPP GMR 素子の構造とその特徴を示

す模式図を図 1.2 に示す．CPP GMR 素子は上下電極の保磁力差を着けるか，交換バイアス

層を層構造に組み込む構造のため，磁場を印加することで上下電極の磁化配置をスイッチ

ングできる．電子を CPP GMR 素子に対して面直に流した際，強磁性電極の磁化方向と逆方

向のスピン状態の電子は，そのまま強磁性層を通過することができる(ここで，電子のスピ

ンの方向とそれによる磁気モーメントの方向は逆向きであることに注意)．一方，強磁性層

の磁化方向と同方向のスピン状態の電子は，界面で反射する性質を持つ．よって，向かい合

う強磁性層の磁化方向が平行である場合は，素子に流れてきた電子はそのまま素子を通過

する．しかし，向かい合う強磁性層の磁化方向が反平行である場合は，素子に流れてきた電

子は 2 つ目の強磁性層の界面で反射されるため，流れてきた電子の一部しか素子を通過で

きない．以上の原理により，RP は低抵抗に RAP は高抵抗となる．ここで，RP は向かい合う

強磁性電極の磁化配置が平行の時の抵抗を，RAPは反平行の時の抵抗である． 
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図 1.1. 2 Tbit/inch2 の HDD の磁気ヘッドに必要な MR 比と R·A 積の範囲[7]．青色は MgO-MTJ

における MR 比と R·A 積の実験結果．MgO-MTJ を用いた場合は，2 Tbit/inch2に必要

な範囲には入らない． 
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CPP GMR 素子では先に述べた様に全層が金属からなる素子構造のため R·A 積の低減に

関しては有利であるが，強磁性電極に CoFe や Fe を用いた CPP GMR 素子では MR 比が数%

程度しか得られていない．MR 比を増大させるにはスピン偏極率の大きな強磁性体を用いる

ことが有効であり，そのような強磁性体としてハーフメタル強磁性体と呼ばれる物質群が

知られている． 

 

 

1.1.4.   ハーフメタル強磁性体 

ハーフメタル強磁性体は高いスピン偏極率を持つ最も有望な材料の 1 つである．ハーフ

メタル強磁性体のスピン依存状態密度の模式図を図 1.3 に示す．スピン偏極率を P とする

と，P は 

𝑃 =
𝐷M(𝐸F) − 𝐷m(𝐸F)

𝐷M(𝐸F) + 𝐷m(𝐸F)
, 

と定義される量である．ここで，DM(EF)と Dm(EF) はフェルミレベル(EF)での，多数スピン

バンドと少数スピンバンドのそれぞれの状態密度である．図 1.3 に示すように，ハーフメタ

ル強磁性体はフェルミレベルにおいて一方のスピンバンドについてのみ状態を有し，他方

磁化平行状態 磁化反平行状態 

上部強磁性体 

下部強磁性体 

スペーサー層 

電流 

抵抗 (R
P
):小 抵抗 (R

AP
):大 

図 1.2. CPP GMR 素子の構造とその特徴を示した模式図．RPは低抵抗に RAPは高抵抗となる．

ここで，RPは向かい合う強磁性電極の磁化配置が平行の時の抵抗，RAPは反平行の時の

抵抗である． 
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のスピンバンドについては状態が無く，エネルギーギャップが存在する．そのため，ハーフ

メタル強磁性体の P は 1 になる．一方で，代表的な強磁性材料である Fe については P = 0.40 

程度である． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

de Groot らは 1983 年に NiMnSb や PtMnSb といった C1b構造であるハーフホイスラー

合金がハーフメタル強磁性体であることを理論的に予測した[8]．それ以来，多くの物質が

ハーフメタル強磁性体であると予測された．マグネタイト[9]や，ペロブスカイト構造を持

つ LaCaMnO や LaSrMnO といったの希土類酸化物[10]，正方晶のルチン構造を持つ CrO2[11]

などもハーフメタル強磁性体の一種である．しかしながら，これらの材料は，強磁性転移温

度が室温よりも低いため室温でデバイスには使用できない．室温で動作するデバイスを作

製するには強磁性転移温度が室温よりも十分に高い必要がある．そこで，ハーフメタル強磁

性体であり，強磁性転移温度が室温よりも十分に高い Co 基ホイスラー合金が注目を浴びて

いる[12-15]． 

Fermi level (E
F
) 

E 

Density of states 
D

minority
 D

Majority
 

Energy gap 

Majority spin minority spin 

図 1.3. ハーフメタル強磁性体における状態密度の模式図．ハーフメタル強磁性体は，フェル

ミレベル近傍において，多数スピンバンドには状態を有し，少数スピンバンドには状

態が無く，エネルギーギャップが存在する．そのため，ハーフメタル強磁性体のスピ

ン偏極率は理想的に 1 である． 
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1.1.5.   Co基ホイスラー合金 

Co 基ホイスラー合金(Co2YZ，Y は通常，遷移金属，Z は主族元素)はスピントロニクス

デバイスの強磁性電極として，大変注目を浴びている．Co 基ホイスラー合金は図 1.4 に示

すように規則化したとき L21構造の結晶構造をとる．L21構造は異なる 4 つの面心立方格子

(fcc : face-centered cubic)が入り子になっている構造である．4 つの原子は，Co 原子が(1/4, 1/4, 

1/4)と(3/4, 3/4, 3/4)，Y 原子が(0, 0, 0)，Z 原子が(1/2, 1/2, 1/2)を起点とし，fcc 構造となってい

る．L21の結晶構造に対して，Co2YZ を構成する Y と Z の原子がランダムに入れ替わった場

合は B2 構造となり，すべての原子がランダムに入れ替わった場合は A2 構造となる．Co 基

ホイスラー合金薄膜のスピントロニクスデバイスへの応用の研究は 2000 年台の前半から活

発になり，MTJ[16-29]や GMR[30-43]デバイスに応用され，さらに最近では，半導体チャネ

ルへのスピン注入のスピン源[44-51]としても応用されており，これらのデバイス応用にお

いて，優れたデバイス特性が報告されている． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 1.4. Co 基ホイスラー合金の結晶格子の模式図．規則化したとき L21構造の結晶構造となる．

L21構造は異なる 4 つの面心立方格子(fcc : face-centered cubic)が入り子になっている構

造であり，4 つの原子は，Co 原子が(1/4, 1/4, 1/4)と(3/4, 3/4, 3/4)，Y 原子が(0, 0, 0)，Z

原子が(1/2, 1/2, 1/2)を起点とし，fcc 構造となっている． 

Co Y Z 
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一方で，Co 基ホイスラー合金のハーフメタル性を十分に活かすためには，ハーフメタ

ル性に対する構造欠陥を明らかにすることが重要である．Picozzi らは，第一原理計算より，

Co 基ホイスラー合金の一種である Co2MnSi(CMS)において，Co 原子が Mn サイトを置換す

る CoMnアンチサイトの影響によりフェルミレベル近傍に少数スピンバンド中に状態を有し，

それが CMSのハーフメタル性を阻害することを理論的に明らかにした[52]．図 1.5に Piccozi

らの CMS のハーフメタル性に関する計算結果について示す．図 1.5(a)に Mn 原子が Co サイ

トを置換するMnCoアンチサイトが生じている場合の状態密度とエネルギーの関係図を示す．

また，図 1.5(b)には CoMn アンチサイトが生じている場合の状態密度とエネルギーの関係図

を示す．図から分かるように，MnCo アンチサイトが生じている場合は少数スピンバンドに

は状態が無いためスピン偏極率に影響はない．一方で，CoMn アンチサイトが生じると，少

数スピンバンドに状態ができる．このことから，CoMn アンチサイトが存在する場合，スピ

ン偏極率が低下することが分かる． 
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図 1.5. Co2MnSi の多数スピンバンドと少数スピンバンドにおける状態密度とエネルギーの関

係図[52]．(a) MnCoアンチサイトが生じる場合．(b) CoMnアンチサイトが生じる場合．

MnCo アンチサイトが生じている場合は少数スピンバンドには状態が無くスピン偏極

率に影響はない．一方で，CoMnアンチサイトが生じると，少数スピンバンドに状態が

できる．これにより，CoMnアンチサイトが存在する場合，スピン偏極率が低下するこ

とがわかる． 
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Ishikawa らは，CMS を用いた MTJ 素子における，TMR 比に対する CMS 薄膜の Mn 組

成依存性を調べることで，CMS 薄膜が Mn-deficient な組成において CoMnアンチサイトが引

き起こされ，また，Mn-rich な組成では CoMnアンチサイトが抑制され，ハーフメタル性が向

上することを明らかにした[20,24-26]．図 1.6 に CMS を用いた MTJ 素子における，TMR 比

に対する CMS 薄膜の Mn 組成依存性を示す．図 1.6 に示すように，Mn 組成を増加させるに

つれて，TMR 比が向上した．この結果は Mn 組成を増加させることで，構造欠陥である CoMn

アンチサイトが抑制され，CMS 薄膜のスピン偏極率が向上した結果であると報告されてい

る．同様に，Liu らは 4 元系の Co2(Mn,Fe)Si (CMFS)においても，(Mn + Fe)-rich な組成にお

いて，アンチサイトが抑制されハーフメタル性が向上することを明らかにした[27,28]．これ

らの発見により，Mn-rich な組成の CMS 電極を用いた CMS/MgO/CMS MTJs (CMS MTJs)で

は 4.2 K で 1995%，室温では 354%に達する TMR 比[25]を，Mn-rich に少量の Fe を添加した

CMFS 電極を用いた CMFS/MgO/CMFS MTJ では 4.2K で 2610%，室温では 429%に達する

非常に高い TMR 比[27,28]が実証されている． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 1.6. CMS 薄膜を用いた MTJ 素子の 4.2 K および 290 K の TMR 比に対する Mn 組成依存性

[20,25]．Mn 組成が増加するにつれて，TMR 比が向上した．この結果は Mn 組成を増

加させることで，構造欠陥である CoMnアンチサイトが抑制され，CMS 薄膜のスピン

偏極率が向上した結果である． 
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これらの報告を契機に，Picozzi らが指摘した CoMnアンチサイトによる構造欠陥のハー

フメタル性への影響を明らかにするために，CMS や CMFS，Co2MnGe (CMG)のハーフメタ

ル性に対する薄膜組成の影響に関して，様々な方法で調べられた．具体的には，CMS，CMG

及び CMFS のハーフメタル性について，MTJ の TMR 比[20,24-28]や飽和磁化[26,28]，表面

のスピン偏極率[53]，X 線吸収分光法 (x-ray absorption spectroscopy) や X 線磁気円二色性 

(x-ray magnetic circular dichroism)を用いた磁化状態[54-56]，低エネルギーのスピン分解(spin-

resolved low-energy) や硬 X 線高電子分光法 (hard x-ray photoelectron spectroscopy) を介した

電子状態[57-59]などの観点から調べられている．これらの実験および第一原理計算から，

Mn-deficient な組成において CoMnアンチサイトが引き起こされ，CoMnアンチサイトが CMS

のハーフメタル性に有害であること，また，Mn-rich な組成を用いることで，CoMnアンチサ

イトが抑制され，スピン偏極率が向上することが明らかとなった． 

このように，Co 基ホイスラー合金のハーフメタル性を十分に活かすには Co アンチサ

イトを抑制することが重要であることが分かっているが，ホイスラー合金を用いた CPP 

GMR 素子における薄膜組成の影響に関する研究は十分なされておらず，Li らの

Co2Mn(Ge,Ga)についての報告[43]のみである．そのため，ホイスラー合金を用いた CPP GMR

素子では，Co 基ホイスラー合金の利点を十分に活かせていない可能性がある． 

 

 

 

1.2.   本研究の目的 

これらの背景を基に，本研究の目的は Co 基ホイスラー合金を用いた CPP GMR 素子の

スピン依存伝導特性に対する薄膜組成の影響を明らかにすることである．具体的には，Co

基ホイスラー合金を用いた CPP GMR 素子において，磁気抵抗特性や磁気的カップリングの

強さに対する薄膜組成依存性を明らかにする．このために，本研究では，異なる Mn 組成を

持つ Co2MnSi(CMS)，もしくは，異なる Ge 組成を持つ Co2Fe(Ga,Ge)(CFGG)を強磁性電極に

用い，Ag をスペーサー層に用いた CPP GMR 素子を作製し，磁気抵抗特性や磁気的カップ

リングの強さに対する薄膜組成の影響について系統的に調べた． 
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1.3.   本論文の構成 

この論文は全 6 章からなり，それぞれの章は以下の通りである． 

第 1 章では本研究における背景と目的について述べる． 

第 2 章では CPP GMR 素子の作製方法，スピン依存伝導特性の測定方法を含む実験方法

について述べる． 

第 3 章では CMS を用いた CPP GMR 素子の MR 特性に対する薄膜組成の影響について

述べる．Co2MnαSi0.82を用いた CPP GMR 素子の Mn 組成 α を Mn-deficient な組成(α = 0.62)か

ら Mn-rich な組成(α = 1.45)まで系統的に変化させた素子を作製し，その MR 比が Mn 組成と

ともに 11.4%から 20.7%まで単調に増加することを見出した．この結果は GMR 構造におい

ても CMS 薄膜を Mn-rich 組成にすることで，ハーフメタル性に有害な CoMn アンチサイト

が抑制され，スピン偏極率が向上することを示唆している．そのため，MTJ と同様に， Mn-

rich な組成の CMS を CPP GMR 素子に用いることが有用であることを実証した．一方で，

CMS を用いた MTJ 素子で得られた結果から期待されるほどの MR 比ではなく，Mn-rich 組

成の有用性は限定的であった． 

第 4 章では CMS を用いた CPP GMR 素子における強磁性層間の磁気的カップリングの

起源について述べる．第 3 章で示した Mn-rich 組成の手法が限定的であった原因を明らかに

するため，MR 特性とスピン移行トルクスイッチング(STT)特性の (1) Mn 組成依存性，(2) 

極薄 CoFe 層，(3) 温度依存性，について系統的に調べた．これより，CMS 層中の Mn 原子

が Ag スペーサー層へ拡散することにより，強磁性層間に磁気的結合が生じ，完全な反平行

状態が形成されにくいこと，および，スペーサー層のスピン拡散長が低下することが原因で，

MR 比の向上が妨げられていることを示唆する結果が得られた．これらのことから，スペー

サー層への Mn 原子の拡散を防ぐことが更なる MR 比向上にむけて重要であるとの知見を

得た． 

第 5 章では CFGG を用いた CPP GMR 素子の MR 特性に対する薄膜組成の影響につい

て述べる．前章までに明らかとなった Mn 拡散の影響を排除するため，Mn 原子を含まない

Co 基ホイスラー合金である Co2Fe1.03Ga0.41Geγ を用いた CPP GMR 素子の Ge 組成を Ge-

deficient な組成(γ = 0.24)から Ge-rich な組成(γ = 1.06)まで系統的に変化させた素子，および，

Co2Fe1.06Ga0.44Geγ’に対して γ’ = 1.24, 1.48 の素子を作製し，その MR 比に対する Ge 組成依存

性を評価した．その結果，Ge 組成 γ 増加させることで，平均の MR 比が 23.1%から 55.6%

まで増大し，さらに最大では 88.2%となる MR 比が得られた．このことは Ge 組成が増加す

ることで，ハーフメタル性に有害な Co アンチサイトが抑制され，スピン偏極率が向上する
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ことを示唆する結果である．また，この結果は次世代磁気ヘッドに必要な高い MR 比と低

い R·A 積を満たす結果が得られた． 

最後に，第 6 章において本論文の要約と結論を述べる． 
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第 2 章 実験方法 

 

2.1.   素子作製方法 

2.1.1.   GMR積層構造の成膜方法 

GMR 積層構造の成膜はすべてマグネトロンスパッタカソードと電子ビーム (EB) 蒸着

装置を兼ね備えた超高真空チャンバー内にて真空一貫で連続的に行った．本装置はロータ

リーポンプ，ターボ分子ポンプに加え，補助的に，チタンゲッターポンプ，スパッタイオン

ポンプにより排気を行っており，到達真空度は 5.0 × 10-8 Pa 程度である． 

本研究では素子構造を堆積する基板として，単結晶の MgO(001)基板 (20 × 20 mm) を

用いた．製作した代表的な GMR 積層構造の一例を図 2.1 に示す．MgO 基板側から MgO 

buffer (10 nm)/Co50Fe50 (CoFe) seed layer (10)/Ag buffer (100)/CoFe buffer (10)/Co2MnSi(CMS) 

lower electrode (3)/Ag spacer (5)/CMS upper electrode (3)/CoFe (1.1)/Ir22Mn78 (10)/Ru cap (5) であ

る．括弧内の数字は各層の膜厚である． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 2.1. 作製した GMR 積層構造の代表的な一例．CMS/Ag/CMS の三層構造部分が GMR 構造

である． 
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図 2.1 に示した GMR 積層構造についての成膜方法を具体的に説明する．準備室を介し

て成膜室内にセットした単結晶MgO(001)基板を，基板加熱機構を用いて 600°Cに加熱した．

600°C に到達後，EB 蒸着装置を用いて MgO バッファ層を 10 nm 堆積した．MgO 堆積後

600°C で 15 分間のポストアニールを行った．この MgO バッファ層は MgO 基板表面のラフ

ネスを低減することを目的で堆積している．このバッファ層を介した MgO 基板上に，seed

層として Co50Fe50 を RF マグネトロンスパッタ法により基板温度室温で 10 nm 堆積後，引

き続き in situ 500°C で 15 分間のポストアニールを行った．その上に Ag buffer を基板温度

室温で堆積後，in situ 300°C で 15 分間のポストアニールを行った．その上に CoFe buffer を

基板温度室温で堆積した．その後，下部 CMS 強磁性電極を 3 nm，Ag スペーサー層を 5 nm，

上部 CMS 強磁性電極を 3 nm をそれぞれ RF マグネトロンスパッタ法により堆積後，引き続

き in situ 500°C で 15 分間のポストアニールを行った．ここで CMS のスパッタカソードの

ターゲットとして，Co2Mn1.025Si1.025の組成のターゲットを用いた．しかし，誘導結合プラズ

マ(Inductively Coupled Plasma : ICP) 発光分光分析法を用いてCMS薄膜の組成を調べた結果，

Co を組成の基準とした場合，本来の組成に比べ，Co が過剰な組成になっていることが分か

っている．また，CMS 薄膜の Mn 組成を変化させる際，CMS と Mn のターゲットを同時ス

パッタにより製膜した．その後，Co50Fe50を 1.1 nm，Ir22Mn78を 10 nm 基板温度室温で堆積

した．さらに，表面保護のために Ru を cap 層として電子ビーム(EB)蒸着法により基板温度

室温で 5 nm 堆積した． 

各章において作製した層構造に関して，強磁性材料や素子のアニール温度など細部に違

いはあるが，成膜方法や条件は基本的には同じである．詳しい層構造は各章で示している． 
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2.1.2.   CPP GMR素子の作製方法 

CPP GMR 素子の微細加工の工程について，以下に詳しく述べる． 

 

接合の形成 

① 下から順に PMMA (~20 nm) / PMGI (200 nm) / SNR-M5 (180 nm) (カッコ内は設計膜厚)の

3 層レジスト塗布後，エスペーサーを塗布． 

② 接合の EB リソグラフィー及び現像． 

③ 反応性イオンエッチング(Reactive ion etching : RIE)により，3 層レジストをエッチング． 

④ Ar イオンミリングにより Ag スペーサー層までミリング． 

⑤ ミリングで削った断面の保護を目的として，SiO2を超高真空チャンバー内で RF マグネ

トロンスパッタリング法により成膜． 

⑥ 1165 によるリフトオフでレジストを除去した後，メチルエチルケトン(MEK)，エチル

シクロヘキサン(ECH)でリンスを行い，N2ガスブローで乾燥させる． 

図 2.2 に接合形成工程のイメージ図を示す． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

④ ①～③ ⑤～⑥ 

図 2.2. GMR 素子の接合形成工程のイメージ図． 
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CFGG下部電極の切り出し 

⑦ HMDS 塗布後，下から順に PMGI (640 nm) / OFPR800 34CP (1600 nm)の 2 層レジストを

塗布． 

⑧ 専用のマスクを用いてフォトリソグラフィーおよび現像． 

⑨ Ar イオンミリングにより MgO sub までミリング． 

⑩ ミリングで削った断面の保護を目的として，SiO2を超高真空チャンバー内で RF マグネ

トロンスパッタリング法により成膜． 

⑪ 1165 によるリフトオフでレジストを除去した後， MEK と ECH でリンスを行い， N2

ガスブローで乾燥． 

図 2.3 に下部電極切り出し工程のイメージ図を示す． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

⑨ ⑦～⑧ ⑩～⑪ 

図 2.3. 下部電極切り出し工程のイメージ図． 
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コンタクトホールの形成 

⑫ HMDS 塗布後， OFPR800 34CP (1600 nm)の単層レジストを塗布． 

⑬ 専用のマスクを用いてフォトリソグラフィーおよび現像． 

⑭ RIE により SiO2を Ag バッファ層までエッチング． 

⑮ N-N ジメチルホルムアミドによりレジストを除去した後，N2ガスブローで乾燥． 

図 2.4 にコンタクトホール形成工程のイメージ図を示す． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

⑫～⑬ ⑭～⑮ 

図 2.4. コンタクトホール形成工程のイメージ図． 
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電極パッドの形成 

⑯ HMDS 塗布後，下から順に PMGI (640 nm) / OFPR800 34CP (1600 nm)の 2 層レジストを

塗布． 

⑰ 専用のマスクを用いてフォトリソグラフィーおよび現像． 

⑱ 逆スパッタにより表面クリーニング後，Ti/Au を蒸着． 

⑲ 1165 によるリフトオフでレジストを除去した後，MEK と ECH でリンスを行い， N2ガ

スブローで乾燥． 

図 2.5 に電極パッド形成工程のイメージ図を示す． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

⑯～⑰ ⑱～⑲ 

図 2.5. 電極パッド形成工程のイメージ図． 
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2.2.   測定方法 

2.2.1.   磁気抵抗特性 

作製した素子の MR 特性について，直流 4 端子法を用いて測定した．測定時の回路図を

図 2.6 に示す．MR 測定時に接合に流すバイアス電流の密度(J)は，STT による磁化反転の効

果を抑えるため，6.0 × 106 A/cm2以下とし，外部磁場を± 1.0 kOe の範囲で掃引した．MR 特

性については，GMR 素子に流れる電流および電圧から抵抗を算出し，MR 特性を評価した． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

図 2.6. 直流 4 端子法を用いた MR 特性測定のイメージ図． 
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2.2.2   スピン移行トルクによるスイッチング特性 

STT 特性測定時の回路図を図 2.7 に示す．STT 測定時には，無磁場で接合に流す J を± 

1.0 × 108 A/cm2の範囲で掃引した．バイアスの極性は下部電極(磁化固定層)を基準に定義し

た．このとき，正の J を有する電流を接合に流すと，電子が磁化固定層から磁化自由層に流

れ，STT 効果により磁化配置は平行状態が安定となる．逆に負の J を有する電流を接合に流

すと，電子が磁化自由層から磁化固定層に流れ，STT 効果により磁化配置は反平行状態が安

定となる． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 2.7. 直流 4 端子法を用いた STT 特性測定のイメージ図． 
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第 3 章 Co2MnSi を用いた CPP GMR 素子における

磁気抵抗特性に対する薄膜組成の影響 

 

 

本章では，強磁性電極に Co2MnSi(CMS)を，スペーサー層に Ag を用いた電流面直型巨

大磁気抵抗(CPP GMR)素子の磁気抵抗(MR)特性に対する薄膜組成の影響について述べる．

これまで，CMS を用いた MTJ 素子において，Mn 組成を増加させることで，CMS のハーフ

メタル性に有害な CoMn アンチサイトが抑制されスピン偏極率が向上し，MR 比が増大する

ことが実証されており，CMS のハーフメタル性に対する薄膜組成の影響は十分に調べられ

ている．一方で，Co 基ホイスラー合金を用いた CPP GMR 素子におけるハーフメタル性に

対する薄膜組成の影響は十分なされていない．そこで，CMS を用いた CPP GMR 素子の MR

比に対する Mn 組成依存性について調べた．Mn 組成 α を Mn-deficient な組成(α = 0.62)から

Mn-rich な組成(α = 1.45)に増加させることで，作製した CPP GMR 素子の室温における MR

比は 11.4%から 20.7%まで系統的に増加した．この結果は Mn 組成が Mn-deficient 組成から

Mn-rich 組成に増加することで，ハーフメタル性に有害な CoMn アンチサイトが抑制され，

スピン偏極率が向上することを示唆している．そのため，Mn-rich な組成の CMS を用いた

MTJ と同様に，CMS のハーフメタル性を十分に活用するために Mn-rich な組成の CMS を

CPP GMR 素子に用いることが有用であることを実証した． 
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3.1.   はじめに 

第 1 章で述べたように，Co 基ホイスラー合金は，ハーフメタル性による高いスピン偏

極率[1-3]や室温より高い強磁性転移温度を有する[4]ことから，スピントロニクスデバイス

の強磁性材料として有望な材料であり，これまで MTJ[5-18]や GMR[19-30]，また半導体へ

のスピン注入の強磁性電極[31-35]として用いられている．Co 基ホイスラー合金のハーフメ

タル性を十分に活かすためには，ホイスラー合金の構造欠陥への組成の影響を明らかにす

ることが重要である．Picozzi らは Co2MnSi (CMS)では Co が Mn サイトを置換する CoMnア

ンチサイトの影響によりフェルミレベル近傍に少数スピンバンド中に状態を有し，それが

CMS のハーフメタル性を阻害することを理論的に明らかにした[36]．この構造欠陥を解決

するために，CMS や Co2MnGe (CMG)，Co2(Mn,Fe)Si (CMFS)のハーフメタル性に対する薄

膜組成の影響について様々な方法により調べられ，CoMnアンチサイトが CMS のハーフメタ

ル性に有害であることが実証され，また，Mn-rich な組成では CoMn アンチサイトが抑制さ

れ，ハーフメタル性が向上することが明らかとなった[9,13-17,37-43]．これらの発見により，

Mn-rich な組成の CMS 電極を用いた CMS/MgO/CMS MTJs (CMS MTJs) [14]では 4.2 K で

1995%，室温では 354%に達する TMR 比を，CMFS 電極を用いた CMFS/MgO/CMFS MTJ 

[16,17]では 4.2K で 2610%，室温では 429%に達する非常に高い TMR 比が実証されている． 

一方で，Co 基ホイスラー合金を用いた CPP GMR 素子においては，Li らが Mn-rich な

組成の Co2Mn(Ge,Ga)において MR 比が向上したことを報告している[23]．しかしながら，

彼らの報告では Co-rich組成の Co2Mn0.97(Ge0.63Ga0.24)とMn-rich組成の Co2Mn1.24(Ge0.76Ga0.31)

のわずか 2 個の試料の比較を行っているのみであり系統的な評価はされていない． 

このような背景を基に，本章の目的は，CMS を用いた CPP GMR 素子における磁気抵

抗特性に対する薄膜組成の影響を明らかにすることである．具体的には，CMS を用いた CPP 

GMR 素子において，磁気抵抗(MR)比に対する Mn 組成依存性を明らかにすることである．

このため，強磁性電極に異なる Mn 組成を持つ CMS を，スペーサー層に Ag を用いた，交

換バイアス型の CPP GMR 素子を作製し，その MR 比に対する Mn 組成依存性を系統的に調

べた． 
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3.2.   実験方法 

3.2.1.   層構造 

図 3.1 に本研究で用いた CMS を用いた CPP GMR 素子の代表的な積層構造を示す．

本研究では図 3.1 に示すように三種類のシリーズからなる層構造を作製した．CMS の

薄膜組成については，誘導結合プラズマ (ICP : Inductively Coupled Plasma) 発光分光分

析法を用いて調べた．ここで，Mn 組成を α としたとき，CMS の薄膜組成は Co2MnαSi0.82

である． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

シリーズ A は，α = 1.24 の CMS 強磁性電極と Ag スペーサー層間に異なる膜厚の極薄

CoFe 層を挿入した層構造である．シリーズ A の層構造を用いて，MR 比に対する極薄 CoFe

層の挿入の効果を調べた．CoFe 層の膜厚を tCoFe = 0, 0.28, 0.57, 1.1 nm (0, 1, 2, 4ML) と変化

させた．これにより，CMS 強磁性電極と Ag スペーサー層間の極薄 CoFe 層の最適膜厚を明

らかにした．シリーズ B は，α = 1.12 の CMS 強磁性電極と Ag スペーサー層間に膜厚が 1.1 

nm の極薄 CoFe 層を挿入し，上部 CMS 強磁性電極形成後のアニール温度を変化させた層構

tCoFe = 0, 0.28, 0.57, 1.1 nm 

Ta = 500°C 

α = 1.24 

tCoFe = 1.1 nm 

Ta = 500, 550, 575, 600°C 

α = 1.12 

tCoFe = 1.1 nm 

Ta = 550°C 

α = 0.62, 1.0, 1.12, 1.24, 1.35, 1.45 

図 3.1. (a) シリーズ A の層構造．MR 比に対する極薄 CoFe 層の膜厚依存性を調べた．(b) シ

リーズ B の層構造．MR 比に対する上部 CMS 電極のアニール温度依存性を調べた．

(c) シリーズ C の層構造．MR 比に対する Mn 組成依存性を調べた． 
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造である．また，アニール温度については 500 °C，550 °C，575 °C，600 °C の 4 通りを調べ

た．これにより，上部 CMS 強磁性電極の最適なアニール温度を明らかにした． 

以上のシリーズ A，B の素子を用いた実験より，極薄 CoFe 層と上部 CMS 電極のアニ

ール温度に対して最適化を行った．その結果，シリーズ C は極薄 CoFe 層の膜厚を 1.1 nm，

上部 CMS 強磁性電極のアニール温度を 550°C とし，CMS 強磁性電極の Mn 組成 α を 0.62

から 1.45 まで変化させた層構造である．シリーズ C の層構造を用いて，MR 比に対する CMS

強磁性電極の Mn 組成の影響を調べた．薄膜の作製方法は第 2 章に示した通りである． 

 

 

3.2.2.   CPP GMR素子の作製 

上記の層構造に対して，EBリソグラフィー，Arイオンミリングにより微細加工を行い，

CPP GMR 素子を作製した．プロセス工程は第 2 章に示した通りである．接合の設計サイズ

は 120 × 70 nm ~ 640 × 400 nm の範囲で 6 種類を用意した．また，実際の接合面積 A に関し

ては，ミリング後の接合パターンを走査型電子顕微鏡(SEM)により評価した． 

 

 

3.2.3.   MR特性の評価 

作製した素子の室温における MR 特性に関して，第 2 章に示した通り，直流 4 端子法に

より測定した．MR 比は 

MR =  
𝑅AP  − 𝑅P

𝑅P  − 𝑅C
 

と定義した．ここで，RAPは磁化反平行時の抵抗であり，RPは磁化平行時の抵抗である．ま

た，RCは接合面積 A によらない寄生抵抗である．RCは RPと接合面積 A から求めた． 
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3.3.   実験結果 

3.3.1.   TEMによる結晶構造解析 

図 3.2 に CMS を用いた CPP GMR 素子の GMR 構造部分に関する電子線回折パターン

を示す．図 3.2 中にあるように，CMS 強磁性電極層より，111 回折パターンが現れているこ

とが分かる．111 回折パターンが存在する場合，CMS の結晶構造は L21構造を取る．このこ

とから，本実験で作製した CMS 強磁性電極層は完全に秩序化された状態である L21構造に

近づいていることを示唆している． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

図 3.2.  CMS/Ag/CMS 三層構造部分における電子線回折パターン．図から分かるように， 111

回折パターンが現れている．111 回折パターンが存在する場合，CMS の結晶構造は

L21 構造を取ることから，本実験で作製した CMS 強磁性電極層は完全に秩序化され

た状態である L21構造に近づいていることを示唆している． 
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3.3.2.   MR比に対する極薄 CoFe挿入層の膜厚依存性 

まず初めに MR 比に対する極薄 CoFe 挿入層の膜厚依存性について述べる．図 3.3 に室

温におけるMR比に対するCoFe膜厚依存性を示す．図 3.3中の破線は比較として作製した，

CoFe を強磁性電極に用いた層構造 (CoFe (10 nm)/Ag (5)/CoFe (3)) の MR 比である． 

まず，CoFe を用いた CPP GMR 素子と CMS を用いた CPP GMR 素子について比較を行

う．図 3.3 に示したように，CoFe を用いた CPP GMR 素子の MR 比は 5.5%と，α = 1.24 の

CMS 薄膜を用いた CPP GMR 素子の MR 比である 12.5%より，低い結果となった．これは，

CMS 薄膜のスピン偏極率が CoFe のスピン偏極率より高いことを意味している． 

また，図 3.3 に示した通り，CMS を用いた CPP GMR 素子では，CMS 強磁性層と Ag ス

ペーサー層の間に，極薄 CoFe 層を挿入することで MR 比が向上し，また，膜厚を増加させ

るにつれて 12.5%から 17.7 %まで増大した．この理由として，極薄 CoFe 層を挿入すること

で，強磁性電極と Ag スペーサー層の界面におけるスピンの揺らぎが抑えられたことや，

CMS 薄膜の結晶性が向上したこと，極薄 CoFe 層が Ag スペーサー層への原子の拡散の抑制

したことなどが考えられる．また，本実験の結果と同様に，極薄 CoFe 層を挿入することで

MR 比が向上したことが，Co2Mn(Ga0.5Sn0.5)と Ag を用いた CPP GMR 素子においても報告さ

れている[25]．しかしながら，明確な理由は分かっておらず，更なる研究が必要である． 
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図 3.3. シリーズ A の 290 K における MR 比に対する極薄 CoFe 挿入層の膜厚依存性．破線は

比較用として作製した CoFe を強磁性電極に用いた層構造 (CoFe (10 nm)/Ag (5)/CoFe 

(3)) の MR 比である．CoFe を用いた CPP GMR 素子の MR 比は，α = 1.24 の CMS 薄

膜を用いた CPP GMR 素子の MR 比よりも低いため，CMS 薄膜のスピン偏極率は

CoFe のスピン偏極率より高いことを意味している．また，CMS 強磁性層と Ag スペ

ーサー層の間に，極薄 CoFe 層を挿入することで MR 比が向上し，膜厚を増加させる

につれて 12.5%から 17.7 %まで増大した．この理由として，極薄 CoFe 層を挿入する

ことで，強磁性電極と Ag スペーサー層の界面におけるスピンの揺らぎが抑えられた

ことや，CMS 薄膜の結晶性が向上したこと，極薄 CoFe 層が Ag スペーサー層への原

子の拡散の抑制したことなどが考えられる． 
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3.3.3.   MR比に対するアニール温度依存性 

次に MR 比に対する上部 CMS 強磁性電極形成後のアニール温度依存性について述

べる．MR 比に対するアニール温度依存性について図 3.4 に示す．図に示した通り，550°C

で 18%の MR 比が得られた．最も高い MR 比を得られた層構造(Ta = 550°C)について，

アニール前後の RHEED 観察像を比較する(図 3.5)．上部 CMS 電極をアニールすること

で，図 3.5 中の矢印で示す 2 倍周期のパターンが現れた．これはアニール処理を行うこ

とで，CMS 薄膜の各原子配置が B2 構造から完全に秩序化された状態である L21構造に

近づいていることを示唆しており，3.3.1 節に示した TEM による解析結果と同様の結果

である．このことから，アニール温度を 550°C まで増加させることで規則化しやすくな

ることが考えられる．しかしながら，さらに高い温度でアニール処理した場合，MR 比

は減少した．これは Mn 原子などの拡散により Ag のスピン拡散長が減少することによ

る影響などが考えられる． 
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EB//MgO[100]//CMS[110] EB//MgO[110]//CMS[100] 

CMS 層: 

550°Cでのアニール処理後 

図 3.5. 上部 CMS 強磁性電極における 550°C でのアニール処理前後の RHEED 観察結果．図

中の矢印に示す通り，アニール処理を行うことで，L21 構造の特徴である 11*パター

ンが現れている． 

CMS 層: 

550°Cでのアニール処理前 

図 3.4.  MR 比に対する上部 CMS 強磁性電極のアニール温度依存性．アニール温度が 550°C

となるときに最も高い MR 比が得られた． 
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3.3.3.   MR比に対する CMS 薄膜の Mn 組成依存性 

次に MR 比に対する CMS 薄膜の Mn 組成依存性について述べる． 

図 3.6(a)に Mn-rich な組成(α = 1.45)の CMS を用いた CPP GMR 素子の室温における

典型的な MR 特性を示す．素子の接合面積 A は 100 × 50 nm2である．明瞭な MR 特性が

得られており，その MR 比は 20.7%である．また RP·A と ΔR·A はそれぞれ 15.0 mΩ·μm2 

と 3.1 mΩ·μm2 である．図 3.6(b)にはシリーズ C における室温における MR 比に対する

Mn 組成 α の依存性を示す．図に示すように，Mn-deficient な組成(α = 0.62)の MR 比は

11.4%であり，Mn-rich な組成(α = 1.45)の MR 比は 20.7%となっており，Mn 組成の増加

に従いMR比が向上していることがわかった．この結果は，3.4節で詳しく述べるがCMS

および CMFS を用いた MTJ に対する結果と同様の傾向を示しており，Mn 組成を Mn-

deficient 組成から Mn-rich 組成に増加させることで CMS 強磁性電極のスピン偏極率が

連続的に上昇することを示唆している．このことは，Mn-rich 組成にすることで，CoMn

アンチサイトの抑制による影響であると理解できる．  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



35 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

-300 -150 0 150 300
14

16

18

20

R
·A

 (
m

Ω
·μ

m
2
) 

Magnetic Field (Oe) 

290 K 
α = 1.45 

MR ratio = 20.7% 

(a) 

0.4 0.6 0.8 1.0 1.2 1.4 1.6
0

5

10

15

20

25

M
R

 r
at

io
 (

%
) 

Mn composition α in Co2MnαSi0.82 

290 K 
tCoFe = 1.1 nm 

(b) 

図 3.6. (a) Mn-rich 組成(α = 1.45)の CMS 薄膜を用いた CPP GMR 素子の 290 K での典型的な

MR カーブ．(b) 290 K におけるシリーズ C の MR 比に対する Mn 組成依存性．

Co2MnαSi0.82 強磁性電極の組成は α = 0.62 から 1.45 まで変化させた．Mn 組成が増加

するにつれて MR 比も増加した． 
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3.3.4.   MR比に対する温度依存性 

最後に，MR 比に対する温度依存性について述べる．図 3.7(a)に α = 1.45 における RAPと

RPの温度依存性を示す．また，図 3.7(b)に，α = 0.62, 1.0, 1.45 の 3 種類の CPP GMR 素子に

おける MR 比に対する温度依存性を示す．ここでの MR 比は，寄生抵抗 RCの温度依存性が

不明であるため，補正が出来ない．そのため，MR 比を 

MR =  
𝑅AP  − 𝑅P

𝑅P
 

と定義した． 

図 3.7(a)に示すように，温度が 290 K から 4.2 K に減少するにつれて，RPは単調に減少

した．一方で，RAPに関しては，290 K から約 220 K まで温度が低下するにつれ，緩やかに

減少し，それ以下の温度では急激に低下することが分かる．これにより，図 3.7(b)に示すよ

うに，α = 1.45 の CPP GMR 素子の MR 比は，290 K から約 220 K までは温度が低下すると

ともに増加し，220 K 以下では急激に減少した．また，図 3.7(b)に示すように，他の Mn 組

成の CPP GMR 素子において，MR 比が急激に減少する温度が異なるものの，同様の結果が

得られている． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 3.7. (a) Mn-rich 組成(α = 1.45)の CMS 薄膜を用いた CPP GMR 素子における RPと RAPに対

する温度依存性．(b) α = 0.62, 1.0, 1.45 の CMS 薄膜を用いたシリーズ C の GMR 素子

における，MR 比に対する温度依存性． 
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290 K から 220 K の範囲における MR 比の温度依存性について，GMR 素子におけるス

ピン依存伝導を考慮すると，以下に述べるようなメカニズムである．温度が低下するにつれ

て，(a) CMS 強磁性電極のスピン偏極率が増加，(b) 熱励起マグノンを介したスピンフリッ

プ伝導特性の低下，(c) フォノンの散乱の抑制が生じると考えられる．(a)および(b)の影響に

より，RP は減少し RAPは増加する．一方，(c)により，RP と RAPの両方が低下する．これら

の影響が合わさった結果，290 K から 220 K まで温度が低下するとともに，RAPは RPに比較

しては緩やかな低下となった． 

一方で，220 K 以下の温度における MR 比のふるまいは上記のメカニズムでは説明でき

ない．このような MR 比の異常な温度依存性は CMS を用いた CPP GMR 素子[22-24]，CMFS

を用いた CPP GMR 素子[26]でも同様に報告されており，現在 2 つのモデルが考えられてい

る．一つ目のモデルは，Mn 原子を介した双二次層間交換結合の存在により，上下の強磁性

電極の磁化が完全な反平行状態にならないため，MR 比が減少するというモデルである[23]．

二つ目のモデルは，Ag スペーサー層中の Mn 原子が低温において spin-glass 状態を形成し，

結果としてスペーサー層のスピン拡散長が低下し，MR 比が減少するというモデルである

[24]．どちらのモデルでも，Mn 原子の Ag スペーサー層への拡散が関与している． 

また，図 3.7(b)に示すように，MR 比が急激な低下を始める温度(TM)は Mn 組成の増加

とともに上昇している．このことは上記に述べたように，Mn 原子の拡散を支持する結果で

ある．この低温での MR 比の急激な低下の起源については，第 4 章で詳しく述べる． 
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3.4.   考察 

MR 特性に対する CMS 薄膜の非化学量論組成に伴う，構造欠陥の影響について考察を

行う．各素子における CMS の CoMnアンチサイトについて，過去に CMS を用いた MTJ に

おいて Yamamoto らより提案された site-specific formula unit (SSFU) composition 

model[13,15,17]を用いて評価を行う．SSFU composition model では，各種欠陥の生成エネル

ギーの大きさを考慮しており，空孔が出来るエネルギーがアンチサイトを作るエネルギー

より大きいと仮定している．これは，CMS においては，各原子サイトにおける空孔の生成

エネルギーがアンチサイトを生成するエネルギーよりも大きいことが，Hülsen らによって

理論的に指摘されている[47]からである．また，このことから，各原子サイトについて必ず

原子が占有し，常に formula unit 当たりの原子数が 4 個であると仮定される．  

SSFU composition model において，非化学量論組成の Co2MnαSiβに対して，各原子の原

子配置はそれぞれの組成により 4 通りに分類される．まず，(1) α + β < 2 かつ 3β – α > 2 とな

るとき，各原子サイトにおける原子配置は Co2[Mn1–x–yCoxSiy]Si となる．ここで，括弧は L21

構造における本来の Mn サイトを表している．すなわち，Co2[Mn1–x–yCoxSiy]Si は，Mn サイ

トに Co 原子が x の割合で侵入し，y の割合だけ Si 原子が侵入していることを表している(参

考文献[13,15,17]に従い，これを Type I と呼ぶ)．次に，(2) α + β < 2 かつ 3β – α < 2 となると

き Type II と呼ばれ，各原子サイトにおける原子配置は Co2[Mn1–xCox][Si1–yMny]となる．ここ

で，1 番目と 2 番目の括弧は L21構造における本来の Mn サイトと Si サイトを表している．

すなわち，Co2[Mn1–xCox][Si1–yMny]は，Mn サイトに Co 原子が x の割合で侵入し，Si サイト

に y の割合だけ Mn 原子が侵入していることを表している．次に，(3) 2 < α + β かつ 3β – α < 

2 となる場合，Type III と呼ばれ，各原子サイトにおける原子配置は[Co1–xMnx]Mn[Si1–yMny]

となる．ここで 1 番目と 2 番目の括弧は L21構造における本来の Co サイトと Si サイトを表

しており，[Co1–xMnx]Mn[Si1–yMny]は Co サイトに Mn 原子が x の割合で侵入し，Si サイトに

y の割合だけ Mn 原子が侵入していることを表している．最後に，(4) 2 < α + β かつ 3β – α < 

2 となる場合，Type IV と呼ばれ，各原子サイトにおける原子配置は[Co1–xMnx][Mn1–ySiy]Si と

なる．ここで 1 番目と 2 番目の括弧は L21構造における本来の Co サイトと Mn サイトを表

しており，Co サイトに Mn 原子が x の割合で侵入し，Mn サイトに y の割合だけ原子が侵入

していることを表している．本研究で作製した CMS 薄膜の Si 組成が β = 0.82 であるため，

α = 0.62, 1.0, 1.12 の素子は Type II に分類され，α = 1.24, 1.35, 1.45 の素子は Type III に分類さ

れる．ここで，表 3.1 にシリーズ C の各素子に対する，SSFU composition model により算出

された計算結果を示す． 
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組成 SSFU composition model 

Co2Mn0.62Si0.82 Co2[Mn0.71Co0.29][Si0.96Mn0.04] 

Co2Mn1.00Si0.82 Co2[Mn0.91Co0.09][Si0.86Mn0.14] 

Co2Mn1.12Si0.82 Co2[Mn0.97Co0.03][Si0.83Mn0.17] 

Co2Mn1.24Si0.82 [Co1.97Mn0.03]Mn[Si0.81Mn0.19] 

Co2Mn1.35Si0.82 [Co1.92Mn0.08]Mn[Si0.79Mn0.21] 

Co2Mn1.45Si0.82 [Co1.88Mn0.12]Mn[Si0.77Mn0.23] 

 

 

表 3.1 より，Type II(α = 0.62, 1.0, 1.12)の素子では，Mn サイトに Co 原子が侵入してお

り，CoMnアンチサイトが存在していることが分かる．一方で，Type III(α = 1.24, 1.35, 1.45)の

素子では，Co サイトに Mn 原子が侵入しており，CoMn アンチサイトが存在しない．SSFU 

composition model を用いた理論計算から，Type II(α = 0.62, 1.0, 1.12)の素子の MR 比は Mn 組

成 α の増加とともに増大し，Type III(α = 1.24, 1.35, 1.45)の素子の MR 比は Mn 組成 α にかか

わらず一定となることが予測される．しかしながら，実際は図 3.6(b)に示したように，Mn 組

成の増加とともに MR 比は増大している．この原因として，実際にスパッタ成膜した CMS

薄膜は，2 < α + β となる領域でも CoMnアンチサイトが存在しており，それが Mn 組成の増

加により抑制できていると考えられる． 

図 3.8 に 290 K における CMS を用いた CPP GMR 素子の MR 比に対する(Mn+Si)組成依

存性と CMS を用いた MTJ 素子の TMR 比に対する(Mn+Si)組成依存性[14,16]を示す．CPP 

GMR 素子の MR 比は，以前に報告された MTJ 素子における TMR 比と同様の傾向を示して

いることが分かる．この結果より，CMS や CMFS を用いた MTJ 素子と同様に，CPP GMR

素子においても Mn-rich な組成を用いることで，CMS のハーフメタル性に有害な CoMnアン

チサイトを抑制できることを実証した． 

 

 

 

 

表 3.1 SSFU モデルより算出された CMS における各サイトに占める原子の割合 
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図 3.8. 290 K における CMS を用いた CPP GMR 素子および MTJ 素子の MR 比に対する薄膜

組成依存性．CPP GMR 素子の MR 比は，MTJ 素子における TMR 比[14,16]と同様に，

薄膜組成が増加するにつれ MR 比が向上する傾向を示している． 
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3.5.   まとめ 

本章の結果をまとめる．CMS を用いた CPP GMR 素子について作製を行い，その磁気

抵抗特性について調べた．MR 比に対する CMS 強磁性電極と Ag スペーサー層間に挿入し

た極薄 CoFe 層膜厚依存性より，CoFe 層の膜厚が増加するにつれて MR 比は増加し，CoFe

層の膜厚が 0 から 1.1 nm に増加させると，12.5%から 17.7%に増加した．この結果は，CMS

強磁性電極のスピンの揺らぎを抑制できたことや CMS 強磁性電極の結晶性が向上したこ

と，原子の拡散を防ぐことが出来たなどの要因が考えられるが，明確な理由は分かっていな

い．MR 比に対する上部 CMS 強磁性電極のアニール温度依存性より，アニール温度の増加

とともにMR比は増加し 550°Cで最大となったが，それ以降の温度ではMR比が減少した．

この結果はアニール温度を高くすることで，CMS が規則化しやすくなることが考えられる．

一方で，より高い温度でアニール処理することで Mn 原子などの拡散による影響で Ag 層の

スピン拡散長が減少することにより MR 比が減少したと考えられる． 

また，MR 比に対する Co2MnαSi0.82電極の Mn 組成依存性の結果より，Mn 組成 α が 0.62

から 1.45 に増加するにつれて，室温での MR 比は 11.4％から 20.7％まで増加することを実

証した．この結果は，Mn 組成 α が Mn-deficient 組成から Mn-rich 組成に増加させることで，

ハーフメタル性に有害な CoMnアンチサイトが抑制されることにより，CMS 強磁性電極のバ

ルクのスピン偏極率が上昇したことが推測される．この結果は MTJ 素子と同様に，Mn-rich

な組成になるように薄膜組成をコントロールすることが CMS を用いた CPP GMR 素子の

CMS のハーフメタル性を高くする要因であると実証した． 

一方で，今回得られた最大の MR 比は 20.7%であり，MTJ 素子で見られたような高い

MR 比を実証することが出来なかった．また，MR 比に対する温度依存性から，低温での MR

比が急激に低下することがわかったが，このふるまいの原因が明らかになっていない．これ

らの結果から，Mn-rich な CMS のハーフメタル性が何らかの要因で十分に活かすことがで

きていないことが推測される．そのため，ハーフメタル性を阻害している原因を特定するこ

とが，CMS を用いた GMR 素子において高い MR 比を実証することに重要となる． 
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第 4 章 Co2MnSi を用いた CPP GMR 素子における

磁気的カップリングの起源 

 

 

本章では，強磁性電極に Co2MnSi(CMS)を，スペーサー層に Ag を用いた CPP GMR 素

子における強磁性層間の磁気的カップリングについて述べる．これまで，CMS を用いた CPP 

GMR 素子において，Mn-rich な組成の CMS を強磁性電極に用いることで，ハーフメタル性

に有害な CoMnアンチサイトが抑制され，MR 比が向上することを実証した．一方で，CMS

を用いた MTJ 素子の結果から期待できるような高い MR 比が得られていない．その原因の

一つに，上下の強磁性電極間に働く磁気的カップリング(90°カップリング)の存在が考えら

れる．そこで，MR 比の向上を妨げている 90°カップリングの起源を明らかにするために，

異なる Mn 組成をもつ CMS を強磁性電極に用いた CPP GMR 素子を作製し，その MR 特性

とスピン移行トルクスイッチング(STT)特性より，90°カップリングの強さの (1) Mn 組成依

存性，(2) 極薄 CoFe 層，(3) 温度依存性，について系統的に調べた．その結果，CPP GMR

素子における 90°カップリングの強さは，(a) Mn 組成の増加とともに強くなること，(b) CMS

強磁性電極と Ag スペーサー層の界面に極薄 CoFe 層を挿入することで弱くなること，(c) 低

温では顕著に強くなること，がわかった．このことから，90°カップリングは CMS 強磁性電

極から Ag スペーサー層へ拡散した Mn 原子により起こることが分かった．また，拡散され

た Mn 原子により Ag のスピン拡散長が低下することで，MR 比の向上が妨げられているこ

とが示唆される．このことから，Mn 原子の拡散を防ぐことが更なる MR 比向上にむけて重

要であることがわかった． 
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4.1.   はじめに 

第 3 章で述べた様に，Co2MnSi(CMS)を用いた CPP GMR 素子において，Mn 組成を増加

させることで MR 比が向上する結果が得られた[1]．この結果は，CMS や Co2MnGe(CMG)，

Co2(Mn,Fe)Si(CMFS)を用いたMTJ素子[2-8]と同様にMn-rich組成の CMSがハーフメタル性

に有害な CoMnアンチサイトを抑制することに有効であることを実証した[1]．一方で，得ら

れた GMR 素子の MR 比は 20.7%であり，MTJ 素子の MR 比[2-5]から期待できるような高い

MR 比ではなかった．また，MR 比の温度依存性において，低温領域において MR 比が急激

に低下するという異常な振る舞いが見られた．このような異常な MR 比の温度依存性は，

CMS や CMG，CMFS を用いた CPP GMR 素子[9-13]においても報告されている．このよう

に，高い MR 比が得られず，また，低温領域において MR 比が急激に低下した原因の一つ

に，上下の強磁性電極間に働く磁気的カップリングの存在が考えられている． 

Furubayashi らは CMS/Ag/CMS 三層膜に対する磁化(M)-磁場(H)特性において，CMS 間

の双二次交換結合(bi-quadratic interlayer exchange coupling (90°カップリング))が存在すること

で，上下の強磁性電極の磁化配置が完全な反平行状態にならないため，MR 比が低下すると

指摘した[9]．ここで，90°カップリングとは，上下の強磁性電極の磁化配置が反平行状態で

もなく平行状態でもなく，相対的に 90°に向き合うようなカップリングのことを指している．

しかし，GMR 素子における MR 特性からは 90°カップリングの存在を明らかには出来なか

った．これに対し，Sakuraba らは Ag スペーサー層へ拡散した Mn 原子により，低温におい

て spin-glass 状態を形成し，結果としてスペーサー層のスピン拡散長が低下し MR 比が減少

すると指摘した[10]．その後，Goripati らにより，低温での MR 比の低下がスピン移行トル

ク(STT)スイッチングにより緩和されることを見出され，GMR 素子においても 90°カップリ

ングが存在し，それが MR 比の低下につながることを実証した[11]．90°カップリングの強

さが温度に強く依存することから，彼らは 90°カップリングの起源として，loose spin 

model[14,15]をあげている．Slonczewski により提案された loose spin model では，交換相互作

用が無視できるくらい小さいスピン(loose spin)がスペーサー層中もしくは強磁性層(F)/非磁

性金属層(N)界面に存在することを想定している．これらの loose spin は Ruderman-Kittel-

Kasuya-Yoshida (RKKY) 相互作用を介して強磁性層間を結合し，結果として強磁性層間に

90°カップリングを生じさせる．Loose spin の常磁性的特徴及び比較的強い温度依存性のた

め，このモデルがカップリングに対する強い温度依存性を説明できる． 

しかしながら，明確にすべき問題はまだ残っている．どの種類の原子もしくは不純物が

loose spin として振る舞うか，また，CMS を用いた CPP GMR 素子では loose spin がどこに存
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在するかなどの詳細は明らかにはなっていない．実際，loose spin の機構については，2 つの

モデルが考えられている．1 つはスペーサー層に元からある，もしくは強磁性電極からスペ

ーサー層に拡散した磁性元素により loose spin ができるというモデルである．もう 1 つは

F/N界面において，磁気モーメントが揺らぐことで loose spinが出来るというモデルである．

実際，CMS/MgO の界面では界面の Co の磁気モーメントが揺らぐということが，第一原理

計算により予測されている[16,17]． 

このような背景を基に，本章の目的は MR 比の向上を妨げている要因の一つである 90°

カップリングの起源を明らかにすることである．より具体的に述べると，何が loose spin と

して働くのか，どこに loose spin が存在するのかを明らかにすることである．このために，

CMS を用いた CPP GMR 素子について，MR 特性と STT 特性より，90°カップリングの強さ

の (a) CMS の Mn 組成依存性，(b) 極薄 CoFe 層，(c) 温度依存性 について系統的に調べた． 
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4.2.   実験方法 

4.2.1.   層構造 

図 4.1 に本研究で用いた，CMS を用いた CPP GMR 素子の代表的な積層構造を示す．本

研究では図 4.1 に示すように 2 種類のシリーズからなる層構造を作製した．CMS の薄膜組

成については，誘導結合プラズマ (ICP : Inductively Coupled Plasma) 発光分光分析法を用い

て調べた．ここで，Mn 組成を α としたとき，CMS の薄膜組成は Co2MnαSi0.82である． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

シリーズ A は異なる Mn 組成をもつ CMS 強磁性電極と Ag スペーサー層からなる

CMS/Ag/CMS という CPP GMR 素子であり，シリーズ B は CMS 強磁性電極と Ag スペーサ

ー層の界面に 1.8 nm の極薄 CoFe 層を挿入した CPP GMR 素子である．両シリーズ共に，

550°C で 15 分間アニール処理を行った．それぞれの Mn 組成 α は，シリーズ A は α = 0.62 ~ 

1.40，シリーズ B では α = 0.68 ~ 1.40 と変化させた．薄膜の作製方法は第 2 章に示した通り

である． 

 

 

 

MgO sub 

MgO buffer 10 nm  

  CoFe 10 nm 
  CMS 10 nm  

  

  

CMS 3 nm  

Ag 5 nm  

  Ru cap 5 nm 

  Ag 100 nm  

  
CoFe 10 nm 

(a) Series-A 

MgO sub 

MgO buffer 10 nm  

  CoFe 10 nm 
  CMS 10 nm  

  

  

CMS 3 nm  

Ag 5 nm  

  Ru cap 5 nm 

  Ag 100 nm  

  
CoFe 10 nm 

  CoFe 1.8 nm 

  
CoFe 1.8 nm 

(b) Series-B 

α = 0.62, 0.90, 1.20,1.40 α = 0.68, 1.0, 1.40 

図 4.1. 本研究で作製した CPP GMR 素子の層構造．(a) シリーズ A (w/o CoFe)．(b) シリーズ

B (w/ CoFe)． 
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4.2.2.   CPP GMR素子の作製 

上記の層構造に対して，EBリソグラフィー，Arイオンミリングにより微細加工を行い，

CPP GMR 素子を作製した．プロセス工程は第 2 章に示した通りである．接合の設計サイズ

は 120 × 70 nm ~ 640 × 400 nm の範囲で変化させた．また，実際の接合面積 A に関しては，

ミリング後の接合パターンを走査型電子顕微鏡(SEM)により評価した． 

 

 

4.2.3.   MR特性と STT 特性の評価 

作製した素子の MR 特性および STT 特性は，第 2 章に示した通り，直流 4 端子法によ

り測定した．MR 測定時に接合に流すバイアス電流の密度(J)は，STT による磁化反転の効果

を抑えるため，6.0 × 106 A/cm2以下とし，外部磁場を± 1.0 kOe の範囲で掃引した．一方，STT

測定時には，無磁場で接合に流す J を± 1.0 × 108 A/cm2の範囲で掃引した．バイアスの極性

は下部電極(磁化固定層)を基準に定義した．このとき，正の Jを有する電流を接合に流すと，

電子が磁化固定層から磁化自由層に流れ，STT 効果により磁化配置は平行状態が安定とな

る．逆に負の J を有する電流を接合に流すと，電子が磁化自由層から磁化固定層に流れ，

STT 効果により磁化配置は反平行状態が安定となる． 
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4.3.   実験結果 

4.3.1.   MR特性と STT 特性の比較 

図 4.2(a)~(d)にシリーズ A とシリーズ B の素子に対する室温での MR 特性と STT 特性

を示す．それぞれの図に対して，赤線が MR 特性で黒線が STT 特性である．また，縦軸は

抵抗であり，横軸の下側は MR 特性を得る際に掃引した磁場の大きさを，横軸の上側は STT

特性を測定する際の接合を流れる電流の密度を表している．図 4.2(a)と(b)はシリーズ A の

Mn-deficient 組成(α = 0.62)，Mn-rich 組成(α = 1.40)の素子特性であり，図 4.2(c)と(d)はシリー

ズ B の Mn-deficient 組成(α = 0.68)，Mn-rich 組成(α = 1.40)の素子特性である．図 4.2 に示す

ように，すべての素子において，MR 特性と STT 特性の両方で明瞭な抵抗変化が観測され

た．本研究で作製した素子は，交換バイアス層がない層構造であるため，MR 曲線は印加磁

場の極性に対して対称となる．一方で，STT 特性は J の極性に関して対称とならず，J < 0 

で高抵抗に，J > 0 で低抵抗になる．これは 4.2.3 節で述べたように，J が正の時に P 状態が

安定となり，負の時に AP 状態が安定となるからである． 

STT 特性で得られた高抵抗状態の抵抗値を RAP
(STT)，MR 特性で得られた高抵抗状態の

抵抗値を RAP
(Mag)と定義すると，図 4.2(a)と(b)に示すように，シリーズ A の素子では，RAP

(STT) 

> RAP
(Mag)となった．このことは，磁場掃引では上下の強磁性層間の磁化の角度(θ)は完全な反

平行状態となる 180°ではなく，STT の印加により，θ がより反平行状態となる 180° に近く

ことを示唆している．また，このことは，Goripati らの先行研究で指摘されている通り，90°

カップリングが存在しているからであると言える．言い換えれば，RAP
(STT) > RAP

(Mag) となる

場合は 90°カップリングが存在することを意味する．一方で，図 4.2(c)と(d)に示すように，

シリーズ B の素子では，RAP
(STT) と RAP

(Mag) の大きさはほぼ変わらないことがわかった． 
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図 4.2. CMS を用いた CPP GMR 素子に対する 290 K の MR 特性と STT 特性の結果．(a) α＝

0.62 のシリーズ A(CoFe 挿入層なし)の素子．(b) α＝1.40 のシリーズ A の素子．(c) α

＝0.68 のシリーズ B(CoFe 挿入層あり)の素子．(d) α＝1.40 のシリーズ B の素子．そ

れぞれの図に対して，縦軸は抵抗であり，横軸の下側は MR 特性を得る際に掃引し

た磁場の大きさを，横軸の上側は STT 特性を測定する際の接合を流れる電流の密度

を表している． 
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4.3.2.   90°カップリングの強さに対する Mn 組成依存性と極薄 CoFe 層挿入の

効果 

前節でも述べたが，RAP
(STT) > RAP

(Mag) となる場合は 90°カップリングが存在することを

意味する．そこで 90°カップリングの強さ表す指標として，RAP
(STT) と RAP

(Mag) の比により

定義したファクターr (= RAP
(STT) / RAP

(Mag) )を導入する．r の値が大きくなると 90°カップリン

グが強いということを意味している． 

図 4.3 に室温のシリーズ A と B のファクターr に対する CMS 薄膜の Mn 組成依存性を

示す．シリーズ A では Mn 組成 α が増加するにつれてファクターr が増加した．これは，Mn

組成が増加するにつれて 90°カップリングが強くなることを意味している．一方で，シリー

ズ B では，室温での r の値は Mn 組成 α にかかわらずほぼ一定であった．このことは，室温

における 90°カップリングは極薄 CoFe 層の挿入により抑制されたことがわかる． 
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図 4.3. 室温でのシリーズ A と B の素子におけるファクターr に対する Mn 組成依存性．シ

リーズ A では Mn 組成が増加するとともに r の値が増加している．一方で，シリー

ズ B では Mn 組成にかかわらず r の値は一定である． 
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4.3.3.   90°カップリングの強さに対する温度依存性 

図 4.4 にシリーズ B の素子における室温と 4.2 K でのファクターr の Mn 組成依存性を

示す．シリーズ B の異なる Mn 組成を持つ全ての素子において，室温から 4.2 K に温度が低

下すると，r の値が大きくなった．これは 90°カップリングの強さは室温ではほとんど無視

できるくらい小さいのに対し，4.2 K では増強されることを意味している．このように，90°

カップリングの強さに対して，強い温度依存性を示していることから，この 90°カップリン

グは loose spin model に当てはまっていることがわかる．また，この結果はこれまでの先行

研究の結果と同様である． 

さらに興味深いことに，4.2 K でのファクターr の値は Mn 組成が増加するにつれて増

加し，α = 1.40 では，r が 1.3 まで達した．この結果は 4.4 節で詳しく述べるが，loose spin は

Ag スペーサー層に拡散した Mn 原子であるということが結論付けられる． 
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図 4.4. 室温と 4.2 K でのシリーズ B の素子におけるファクターr に対する Mn 組成依存性．シ

リーズ B の全ての素子において，室温から 4.2 K に温度を低下させると，r の値が大

きくなった． 
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4.3.4.   MR比の Mn 組成依存性 

シリーズ A の室温における MR 比の Mn 組成依存性，および，4.2 K と室温におけるシ

リーズ B の MR 比に対する Mn 組成依存性を，図 4.5 に示す．ここで，MR 比は 

MR =  
𝑅AP

(STT)  − 𝑅P

𝑅P
 

と定義した．ここで，90°カップリングの影響をできるだけ排除した状態の MR 比を算出す

るため，反平行状態の抵抗値として，STT 効果により，より反平行状態に近い RAP
(STT)を用

いた．また平行状態の抵抗値は 1 kOe 程度の十分に大きな磁場を印加し，飽和した時の値を

用いた． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.5 に示すように，室温におけるシリーズ A の MR 比は Mn 組成 α が増加するにつれ

て減少した．一方で，4.2 K におけるシリーズ B の MR 比は Mn 組成 α が増加するにつれて

増加している．この結果は，MR 比には 90°カップリングの強さと CMS のスピン偏極率が

関係していることがわかる．90°カップリングの強さは Mn 組成の増加とともに大きくなり，

MR 比の低下をもたらす．一方で，CMS のスピン偏極率は Mn 組成の増加に伴い向上し，

MR 比の増大につながることが，先行研究からも分かっている．このことを考えると，シリ

ーズ A の室温の結果は，90°カップリングの影響が支配的となり，結果として Mn 組成が増

加するにつれて MR 比が減少したと考えられる．また，この結果は，90°カップリングの影
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図 4.5. 室温におけるシリーズ A，および，4.2 K と室温におけるシリーズ B の素子の MR 比

に対する Mn 組成依存性． 
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響を出来るだけ排除しているにもかかわらず，MR 比が減少することから，Mn 原子の拡散

により Ag のスピン拡散長が低下していることを示唆する結果である．一方，シリーズ B の

4.2 K の結果は，CMS のスピン偏極率の影響が支配的となり，MR 比が Mn 組成の増加に伴

い増大したと考えられる．また，室温におけるシリーズ B の MR 比は，Mn 組成に関わらず

ほぼ一定であることから，CMS 薄膜のスピン偏極率と 90°カップリングの強さの両方の影

響が相殺されたと考えられる． 
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4.4.   考察 

本研究で作製した CMS を用いた CPP GMR 素子で見られた 90°カップリングについて，

その起源と機構について考察を行う． 

90°カップリングの起源として，4.1 節で述べた loose spin model を含めて，これまでい

くつかの機構が提案されている．ここで，F/N/F 構造を持つ単位面積当たりの交換結合のエ

ネルギーは 

𝐸c =  −𝐽1cos𝜃 + 𝐽2cos2𝜃,            (1) 

と表わされる．J1と J2はカップリングの強さを示すパラメータである．J1は bilinear interlayer 

exchange coupling (IEC)を示しており，符号が正の場合は強磁性結合を，負であれば反強磁性

結合となる．一方で，第 2 項は biquadratic IEC を示しており，J2が正の値となるとき 90°カ

ップリングを，負の場合強磁性結合もしくは反強磁性結合となる．通常，F/N/F 構造ではこ

の結合エネルギーが小さくなるようにカップリングが存在する． 

いくつか提案されている biquadratic IEC の機構の 1つに F/N/F 構造の電子状態に起因す

る intrinsic な機構がある[18,19]．これは伝導電子を介した RKKY 型の界面の交換相互作用

に基づく強磁性層間の磁気的な層間結合であり，多くの GMR 多層膜で観測される bilinear 

IEC の起源でもある．この機構は，カップリングの強さや符号はスペーサー層の膜厚に応じ

て振動的に変化することが予測されるが，本研究を含め，CPP GMR 素子の研究において得

られている 90°カップリングの大きさや符号とは一致しない．第二の機構として，スペーサ

ー層の膜厚の不均一性による fluctuation model[20]がある．この機構では，スペーサー層の膜

厚が不均一であると，強磁性電極では強磁性結合が生じる箇所と反強磁性結合が生じる箇

所が存在するため，トータルのエネルギーが小さくなるように働き，結果として 90°カップ

リングが生じると考えられている．このように様々なモデルが考えられているが，本実験で

得られた 90°カップリングの強い温度依存性を説明することができない．そこで，強い温度

依存性を説明する機構として，Slonczewski により loose spin model が提案された．Loose spin 

model はゆるく結合した loose spin がスペーサー層もしくは強磁性電極/スペーサー層の界面

に存在し，この loose spin を介して，強磁性電極が 90°カップリングとなるという機構であ

る．Loose spin は常磁性的ふるまいをするため，温度に強く敏感となる．このことから，先

行研究でも述べられたように，この loose spin model の機構により 90°カップリングが起こ

ると説明できる． 

一方で，4.1 節で述べたように，CMS を用いた CPP GMR 素子では何が loose spin とし

て働くのか，どこに loose spin が存在するのかが分かっておらず，先行研究でも明らかには
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なっていない．つまり，何が 90°カップリングを引き起こすのかが明らかになっていない．

今回，本実験の実験結果から，この点を考察する． 

シリーズ A，B の両方の層構造において，Mn 組成の増加につれて 90°カップリングが

強くなることから，Ag スペーサー層に拡散した Mn 原子もしくは F/N の界面に存在する Mn

原子が loose spin であることが考えられる．まず後者の可能性について考える．シリーズ B

の素子では，CMS 強磁性電極と Ag スペーサー層の界面には極薄 CoFe 層を挿入しており，

界面の構造がすべて同一であることから，界面には Mn 原子が存在しない．そのため，界面

の Mn 原子が loose spin でありそれが 90°カップリングを引き起こすというケースは，4.2 K

のシリーズ B の実験結果を説明することが出来ない．一方で，前者，すなわち Mn 原子が拡

散する場合，界面で Mn の拡散が終わることは考えられない．そのため，loose spin は Ag ス

ペーサー層に拡散した Mn 原子であることが考えられる． 

Ag スペーサー層への Mn 原子の拡散を直接的に確認するために，シリーズ A，B の素

子についてエネルギー分散型 X 線分光器を用いて評価した．図 4.6 に α = 1.40 のシリーズ

A，B の素子の Mn 原子のプロファイルを示す．両方の素子で Ag スペーサー層の領域に無

視できない量の Mn 原子の信号が現れている．これらの結果は loose spin の起源についての

上記の結論を裏付ける結果であった． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4.6. シリーズ A，B における α ＝ 1.40 の素子の Mn および Ag のプロファイル．両方の

素子で Ag スペーサー層の領域に無視できない量の Mn 原子の信号が現れている． 
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これらの結果から，Ag スペーサー層に拡散した Mn 原子を由来とした loose spin model

が 90°カップリングを引き起こすと考えると，本実験で明らかになった(a) CMS 薄膜の Mn

組成が増加するにつれて，CMS を用いた CPP GMR 素子の 90°カップリングの強さが大きく

なることと，(b) 290 K での 90°カップリングの強さは CMS 強磁性電極と Ag スペーサー層

間に挿入した極薄 CoFe 層により弱まることは次のように理解することが出来る．90°カッ

プリングの強さは loose spin の密度に比例することから，Mn 組成の増加につれて Ag スペー

サー層に拡散する Mn 原子が増加するという解釈により実験結果(a)を理解することができ，

実験結果(b)は CoFe 層の挿入により Mn の拡散を抑えることが出来ることより解釈できる． 

これにより，MR 比の向上を妨げている 90°カップリングの起源が明らかとなった．一

方で，4.3.4 節で述べたように，シリーズ A の MR 比の Mn 組成依存性より，90°カップリン

グの影響を出来る限り除去しても，MR比がMn組成の増加とともに減少する．このことは，

CMS 強磁性電極から Ag スペーサー層へ Mn 原子が拡散することで，Ag のスピン拡散長が

低下していることが示唆される． 
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4.5.   まとめ 

本章の結果をまとめる．低温での急激な MR 比の低下の要因の 1 つである 90°カップリ

ングの起源を明らかにするために，異なる Mn 組成をもつ CMS を強磁性電極に用いた CPP 

GMR 素子を作製し，その磁気抵抗(MR)特性とスピン移行トルクスイッチング(STT)特性よ

り，90°カップリングの強さの (1) Mn 組成依存性，(2) 極薄 CoFe 層，(3) 温度依存性，につ

いて系統的に調べた．その結果，CPP GMR 素子における 90°カップリングの強さは，(a) Mn

組成の増加とともに強くなること，(b) CMS 強磁性電極と Ag スペーサー層の界面に極薄

CoFe 層を挿入することで弱くなること，(c) 低温では顕著に強くなること，がわかった．こ

れより，CMS 強磁性電極から Ag スペーサー層へ拡散した Mn 原子により，90°カップリン

グが起こることが分かった．また，Ag スペーサー層へ拡散した Mn 原子により Ag のスピ

ン拡散長が低下することで，MR 比の向上が妨げられていることが示唆された． 

これらの結果から，Mn 原子の拡散を防ぐことが更なる MR 比向上にむけて重要である

ことがわかった．そのため，Mn 原子の拡散を完璧に防ぐこと，もしくは Mn 原子を含まな

い Co 基ホイスラー合金を用いることが，高い MR 比を実証する方法であると言える． 
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第 5 章 Co2Fe(Ga,Ge)を用いた CPP GMR 素子にお

ける磁気抵抗特性に対する薄膜組成の影響 

 

 

本章では，強磁性電極に Co2Fe(Ga,Ge)(CFGG)を，スペーサー層に Ag を用いた巨大磁

気抵抗(CPP GMR)素子の磁気抵抗(MR)特性に対する薄膜組成の影響について述べる．これ

まで，Co2MnSi(CMS)を用いた CPP GMR 素子の研究を行い，CMS 薄膜の Mn 組成を増加さ

せることで，ハーフメタル性に有害な CoMnアンチサイトが抑制され，CMS のスピン偏極率

が増加し MR 比が向上することを実証した．一方で，Ag スペーサー層中へ Mn が拡散する

ことで，(1) 上下の強磁性電極間で磁気的カップリングが存在することで，上下の強磁性電

極の磁化が完全な反平行状態にならないこと，(2) Ag のスピン拡散長が低下すること，によ

り，CMS を用いた MTJ 素子と比較し，高い MR 比が得られなかったことが分かった．その

ため，強磁性電極を CMS から Mn を含まない CFGG に変えた CPP GMR 素子を作製し，そ

の MR 比に対する Ge 組成依存性を調べた．Ge 組成 γ を Ge-deficient な組成から Ge-rich な

組成に増加させることで，室温における平均の MR 比が 23.1%から 55.6%まで増大し，最大

では 88.2%となる MR 比が得られた．この結果は Ge 組成が Ge-deficient 組成から Ge-rich 組

成に増加することで，ハーフメタル性に有害な Co アンチサイトが抑制され，スピン偏極率

が向上することを示唆している．また，CMS と比較して顕著に高い MR 比が得られ，第 1

章で示した次世代磁気ヘッドに必要な高い MR 比と低い R·A 積を満たす結果が得られた． 
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5.1.   はじめに 

第 3 章で述べた様に，Co2MnSi(CMS)を用いた巨大磁気抵抗(CPP GMR)素子において，

Mn 組成を増加させることで磁気抵抗(MR)比が向上する結果が得られた[1]．この結果は，

CMS や Co2MnGe(CMG)，Co2(Mn,Fe)Si(CMFS)を用いた MTJ 素子[2-8]と同様に Mn-rich 組成

の CMS がハーフメタル性に有害な CoMn アンチサイトを抑制することに有効であることを

実証した[1]．一方で，得られた GMR 素子の MR 比は 20.7%であり，MTJ 素子の MR 比[2-

5]から期待できるような高い MR 比ではなかった．この原因の一つに上下の強磁性電極にお

ける 90°カップリングが考えられていた． 

そこで，第 4 章で述べた様に，90°カップリングの起源を明らかにするため，CMS を用

いた CPP GMR 素子の MR 特性とスピン移行トルク(STT)特性より，90°カップリングの強さ

の (1) Mn 組成依存性，(2) 極薄 CoFe 層，(3) 温度依存性，について系統的に調べた．その

結果，CPP GMR 素子における 90°カップリングの強さは，(a) Mn 組成の増加とともに強く

なること，(b) CMS 強磁性電極と Ag スペーサー層の界面に極薄 CoFe 層を挿入することで

弱くなること，(c) 低温では顕著に強くなること，がわかった．これより，CMS 強磁性電極

から Ag スペーサー層へ拡散した Mn 原子により，90°カップリングが起こることが分かっ

た[9]．また，Ag スペーサー層へ拡散した Mn 原子により Ag のスピン拡散長が低下するこ

とで，MR 比の向上が妨げられていることが示唆された．これらの結果から，スペーサー層

への Mn 原子の拡散を防ぐことが，高い MR 比を実証する上で重要であることが分かった． 

実際，上記の事を裏付けるように，Mn を含まない Co 基ホイスラー合金である

Co2Fe(Ga,Ge) (CFGG)を用いた CPP GMR 素子において，比較的高い MR 比が報告されてい

る[10,11]．しかしながら，CMS を用いた CPP GMR 素子とは異なり，CFGG の MR 特性に対

する薄膜組成の影響については明らかにされていない． 

これらの背景から，本章における研究の目的は，Mn を含まない Co 基ホイスラー合金

である CFGG を用いた CPP GMR 素子における組成制御による MR 特性への影響を明らか

にすることである．具体的には，MR 比に対する CFGG 薄膜の Ge 組成依存性を明らかにす

る．このために，我々は異なる Ge 組成を持つ CFGG 電極と Ag スペーサー層からなる保磁

力差型の CPP GMR 素子を作製し，その MR 比に対する Ge 組成依存性を調べた． 
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5.2.   実験方法 

5.2.1.   層構造 

図 5.1 に本研究で用いた CFGG を用いた CPP GMR 素子の代表的な積層構造を示す．本

研究では図 5.1 に示すように 4 種類のシリーズからなる層構造を作製した．CFGG の薄膜組

成については，誘導結合プラズマ (ICP : Inductively Coupled Plasma) 発光分光分析法を用い

て調べた．ここで，Ge 組成を γ(γ’)としたとき，CFGG の薄膜組成は Co2Fe1.03Ga0.42Geγ，もし

くは，Co2Fe1.06Ga0.44Geγ’である． 

シリーズ A は，γ = 0.24 の CFGG 強磁性電極と Ag スペーサー層を用いた CPP GMR 素

子に関して，上部 CFGG 強磁性電極の膜厚を 3 nm とし，電極形成後のアニール温度を 450°C 

~ 600°C に変化させた層構造である．アニール温度 Taは 450, 500, 550, 600°C の 4 通りであ

る．これにより，最適なアニール温度を明らかにした．シリーズ B は γ = 0.24 の上部 CFGG

強磁性電極の膜厚を 3 ~ 10 nm に変化させた層構造である．膜厚 tCFGGは 3, 5, 8, 10 nm であ

る．これより，最適な CFGG 強磁性電極の膜厚を明らかにした．シリーズ C は γ = 0.56 の

CFGG 強磁性層と Ag スペーサー層間の NiAl 膜厚を 0 ~ 1.05 nm に変化させ，MR 比に対す

る NiAl 挿入層の影響を調べた．NiAl 膜厚 tNiAlは 0, 0.105, 0.21, 0.42, 0.63, 1.05 nm である．

これより，最適な極薄 NiAl 層の膜厚を明らかにした． 

以上のシリーズ A ~ C の結果を元に，MR 比に対する CMS 強磁性電極の Mn 組成の影

響を調べるために，シリーズ D の素子を作製した．シリーズ D は CFGG 強磁性電極の Ge

組成 γ(γ’)を 0.24 から 1.48 まで変化させた．また，比較用に NiAl 挿入層のない層構造も作

製した．薄膜の作製方法と試料作製方法は第 2 章に示した通りである 
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図 6.1. (a) シリーズ A の層構造．上部 CMS 強磁性電極のアニール温度を変化させ，その最適

なアニール温度を明らかにした．(b) シリーズ B の層構造．上部 CMS 強磁性電極の膜

厚を変化させ，最適膜厚を明らかにした．(c) シリーズ C の層構造．極薄 NiAl 層の膜

厚を変化させ，NiAl 挿入層の膜厚の最適化を行った．(d) シリーズ D の層構造．MR 比

に対する Ge 組成依存性を明らかにした． 

tCFGG = 3 nm 

Ta = 450, 500, 550, 600°C 

α = 0.24 

tCFGG = 3, 5, 8, 10 nm 

Ta = 500°C 

α = 0.24 

tCFGG = 8 

Ta = 550°C 

tNiAl = 0, 0.105, 0.21, 0.42, 0.63, 1.05 nm 

α = 0.56 

tCFGG = 8 

Ta = 550°C 

tNiAl = 0 or 0.21 nm 

α = 0.24, 0.56, 0.86, 0.92, 0.96, 1.06 
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5.2.2.   CPP GMR素子の作製 

上記の層構造に対して，EBリソグラフィー，Arイオンミリングにより微細加工を行い，

CPP GMR 素子を作製した．プロセス工程は第 2 章に示した通りである．接合の設計サイズ

は 90 × 55 nm ~ 230 × 140 nm の範囲で 6 種類を用意した．また，実際の接合面積 A に関して

は，ミリング後の接合パターンを走査型電子顕微鏡(SEM)により評価した． 

 

5.2.3.   MR特性の評価 

作製した素子の室温における MR 特性に関して，第 2 章に示した通り，直流 4 端子法に

より測定した．MR 比は 

MR =  
𝑅AP  − 𝑅P

𝑅P
 

と定義した．ここで，RAPは磁化反平行時の抵抗であり，RPは磁化平行時の抵抗である． 
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5.3.   実験結果 

5.3.1.   TEMによる結晶構造解析 

図 5.1(d)に示した素子のうち，極薄 NiAl 層を挿入した γ = 1.06 の層構造に対して，透過

型電子顕微鏡(TEM : Transmission Electron Microscope)を用いて結晶構造を調べた．図 5.2(a)

に HAADF-STEM (High-angle Annular Dark Field Scanning TEM) による断面の観察図を示す．

図 5.2(a)に示すように，原子レベルで単結晶エピタキシャル成長が確認でき，CFGG/Ag 界面

において平坦かつ急峻な界面になっていることが明らかである．一方で NiAl 層が原子 1 層

分の膜厚のため，NiAl 層の特定は困難である．次に図 5.2(b)に得られた収束電子回折(CBED)

パターンを示す．図 5.2(b)中にあるように，CFGG 強磁性電極層に関して，111 回折パター

ンが現れている．111 回折パターンが存在していることから，CFGG の結晶構造は L21構造

に近づいている．ただし，111 回折パターンが薄いことから，完全な L21構造となっていな

いことが分かる． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 5.2. (a) CFGG/NiAl/Ag/NiAl/CFGG の GMR3 層構造部分の TEM 断面写真．原子レベルで単

結晶エピタキシャル成長が確認でき，CFGG/Ag 界面において平坦かつ急峻な界面にな

っていることが分かる．NiAl に関しては原子 1 層分であるため，層の特定はできない．

(b) 下部 CFGG 強磁性電極における電子線回折パターン．図から分かるように， 111 回

折パターンが現れている．111 回折パターンが存在していることから，CFGG の結晶構

造は L21構造に近づいている．ただし，111 回折パターンが薄いことから，完全な L21

構造となっていないことが分かる． 
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5.3.2.   MR比に対するアニール温度依存性 

MR 比に対する上部 CFGG 強磁性電極形成後のアニール温度依存性について述べ

る．シリーズ A の素子の MR 比に対するアニール温度依存性について図 5.3 に示す．図

に示した通り，550°C で最大となる 10%の MR 比が得られた． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

最も高い MR 比を得られた層構造(Ta = 550°C)について，アニール前後の RHEED 観察

像を比較する(図 5.4)．上部 CFGG 強磁性電極をアニールすることで，図 5.4 中の矢印で示

す 2 倍周期のパターンが現れた．これはアニール処理を行うことで，CMS 薄膜と同様に

CFGG 薄膜の結晶格子が B2 構造から完全に秩序化された状態である L21構造に近づいてい

ることを示唆している．この結果は，5.3.1 節で述べた TEM による観察結果からも妥当であ

ると言える． 

 

 

 

 

図 5.3. シリーズ A の素子の MR 比に対する上部 CFGG 強磁性電極形成後におけるアニール

温度依存性． 
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図 5.4. 上部 CFGG 強磁性電極における 550°C でのアニール処理前後の RHEED 観察結果．図

中の矢印に示すように，アニール処理を行うことで L21構造の特徴である 11*回折パ

ターンが現れた． 

EB//MgO[100]//CFGG[110] EB//MgO[110]//CFGG[100] 

CFGG 層: 

550°Cでのアニール処理後 

CFGG 層: 

550°Cでのアニール処理前 
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5.3.3.   MR比に対する上部 CFGG 強磁性電極の膜厚依存性 

図 5.5 にシリーズ B の素子における，MR 比に対する上部 CFGG 強磁性電極の膜厚依存

性を示す．縦軸は MR 比，横軸は上部 CFGG 強磁性電極の膜厚である．CFGG の Ge 組成は

γ = 0.24，上部電極アニール温度は 550°C である．上部強磁性電極の膜厚が 8 nm となると

き，MR 比が約 13 %となり，MR 比のピークが表れた．上部強磁性電極の膜厚が薄い場合

は，膜厚がスピン拡散長より短く，伝導電子のスピンの向きが揃わず，電流が十分にスピン

偏極しない．そのため，スペーサー層のスピン拡散長が充分に長い場合でも，スピン偏極電

流が少ないため下部 CFGG 強磁性電極までスピンが伝わらない．そのため，MR 比が低くな

る．一方で，膜厚が厚くなるとスピン拡散長よりも厚くなるため，伝導電子のスピンが揃う

ことで電流が十分にスピン偏極し，スピンが下部 CFGG 強磁性電極まで到達する．このた

めに，膜厚が増加するにつれ，MR 比が増大したと考えられる．この結果は先行研究[10]と

同様の結果を示しており，CFGG のスピン拡散長が 8 nm 以上であることを示唆している． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

図 5.5. MR 比に対する上部 CFGG 強磁性電極の膜厚依存性． 
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5.3.4.   MR比に対する極薄 NiAl挿入層の膜厚依存性 

図 5.6 にシリーズ C の素子における，MR 比に対する極薄 NiAl 挿入層の膜厚依存性を

示す．図に示すように，極薄 NiAl 層を挿入することで MR 比が向上し，また，NiAl 層の膜

厚を増加させるにつれて 16%から 22%まで増大した．一方で，膜厚が 0.42 nm を超えると

MR 比は低下し，膜厚が 0.63 nm の MR 比は，17%と NiAl 挿入層が無い層構造と同等程度

の MR 比であり，膜厚が 1.05 nm となると，10%まで低下した． 

4 章で述べたように，CMS 強磁性電極と Ag スペーサー層間への極薄 CoFe 層の挿入の

効果と同様に，CFGG 強磁性電極と Ag スペーサー層間への極薄 NiAl 層挿入の効果は，結

晶性の向上や原子の拡散の抑制などが考えられる．先行研究において，強磁性電極に CFGG

を，スペーサー層に NiAl もしくは Ag を用いた CPP GMR 素子の，F/N 界面における電子の

伝導に関して第一原理計算を用いて評価されている[11]．Jung らは，NiAl はフェルミレベル

近傍において L21 構造の CFGG と完璧に整合する Δ1 バンドと二重に縮退した Δ5 バンドを

有しており低い抵抗となるが，一方で，Ag は Δ1バンドのみを有するため抵抗が高くなるこ

とを報告している．また，このことから，CFGG と NiAl の界面のバンド構造の整合性がよ

いため，NiAl 層を挿入層として用いることでスピンの伝導が向上したことを推測している

[11]．しかしながら，NiAl 層の挿入による MR 比向上の明確な理由は分かっておらず，更な

る研究が必要である． 

一方で，NiAl 挿入層の膜厚が増大することで MR 比が急激に低下した理由は，NiAl 層

が厚くなることで，スピン伝導特性が低下したことに起因すると考えられる． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

0 0.5 1

5

10

15

20

25

M
R

 r
at

io
 (

%
) 

tNiAl (nm) 

290 K 

γ = 0.56 

図 5.6. CFGG 強磁性電極と Ag スペーサー層間へ挿入した NiAl の MR 比に対する膜厚依存

性．NiAl 層を挿入することで MR 比が向上した． 
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5.3.5.   MR比に対する CFGG 薄膜の Ge組成依存性 

MR 比に対する CFGG 層の Ge 組成依存性について述べる．図 5.7(a)と(b)にシリーズ D

の素子における MR 比に対する CFGG 強磁性電極の Ge 組成依存性を示す．図 5.7(a)は極薄

NiAl 層構造がある素子について，図 5.7(b)は極薄 NiAl 層が無い素子である．どちらの図も

縦軸は MR 比，横軸は CFGG における Fe，Ga，Ge 組成の和である．ここで，Fe，Ga，Ge

の組成比の和が 2 である状態を化学量論組成であるとし，和が 2 よりも大きくなる場合を

Ge-rich 組成，2 より小さくなる場合を Ge-deficient 組成であるとした． 

図 5.7(a)に示すように，化学量論組成である γ = 0.56 の時の平均の MR 比は 23.1%であ

るのに対し，Ge-rich 組成である γ = 1.06 の時の平均の MR 比は 55.6%となり，Ge 組成の増

加に従い MR 比が向上し，最大で 88.2%となる MR 比が得られた．一方で Ge 組成をさらに

過剰にすると，MR 比が低下した．これは Ge 組成が増加することで，Ag スペーサー層へ

Ge 原子が拡散することで Ag のスピン拡散長が低下したことや結晶構造が崩れたことなど

が考えられる．また，図 5.7(b)に示すように，NiAl 挿入層が無い層構造においても，Ge-

deficient 組成(γ = 0.24)の MR 比は 11%であり，Ge-rich 組成(γ = 1.06)の MR 比は 33%となり，

Ge 組成の増加に伴い MR 比が向上していることがわかる．これらの結果から，Ge 組成が続

的に上昇することを示唆している．このことは，Ge-rich 組成にすることで，Co アンチサイ

トが抑制できたことによる影響であると理解することが出来る． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 図 5.7. MR 比に対する CFGG 強磁性電極の Ge 組成依存性．(a) CFGG 強磁性電極と Ag スペ

ーサー層間に極薄 NiAl 挿入層がある場合．(b) 極薄 NiAl 挿入層がない場合． 
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5.4.   考察 

図 5.8 に 290 K における CMS を用いた CPP GMR 素子の MR 比に対する(Mn+Si)組成依

存性と CFGG を用いた CPP GMR 素子の MR 比に対する(Fe+Ga+Ge)組成依存性を示す．

CFGG を用いた CPP GMR 素子の MR 比は，CMS を用いた素子の MR 比と同様の傾向を示

していることが分かる．この結果より，CMS を用いた CPP GMR 素子と同様に，CFGG にお

いても Ge-rich な組成を用いることで，CFGG のハーフメタル性に有害な Co アンチサイト

を抑制できることを示唆している． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

これらの結果は過去に行った CMS 薄膜を用いた CPP GMR 素子における MR 比の Mn

組成依存性や，MTJ 素子における TMR 比の Mn 組成依存性と同様の傾向を示しており，過

去の結果からも CFGG 強磁性電極の Ge 組成を増加させることで Co アンチサイトを抑制

し，CFGG 薄膜のスピン偏極率が向上したことを示唆している．このような結果から，CMS

薄膜と同様に CFGG 薄膜の非化学量論組成に伴う，構造欠陥への影響について考察を行う

ことができる． 

図 5.8. 290 K における CMS を用いた CPP GMR 素子の MR 比に対する(Mn+Si)組成依存

性と CFGG を用いた CPP GMR 素子の MR 比に対する(Fe+Ga+Ge)組成依存性．

CFGG を用いた CPP GMR 素子の MR 比は，CMS を用いた素子の MR 比と同様

の傾向を示していることが分かる． 
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各素子における CFGG の Co アンチサイトについて，第 3 章と同様に SSFU composition 

model[3,5,7]を用いて考察を行う．CMS 薄膜と異なり，CFGG 薄膜の各原子が空孔を生成す

るエネルギーやアンチサイトを生成するエネルギーに関して明らかにはなっていない．し

かし，今回の実験においては，CMS と同様にアンチサイトが生成されると仮定し，Co と

(Ga,Ge)サイト間，及び Fe と(Ga,Ge)サイト間の原子の置換を仮定した． 

第 3章で述べた様に，SSFU composition modelにおいて，非化学量論組成のCo2Feα’Gaβ’Geγ

に対して，各原子の原子配置はそれぞれの組成により 4 通りに分類される．詳細は第 3 章

で示した通りである．本研究で作製した CFGG 薄膜について，Co2Fe1.03Ga0.41Geγの組成の各

サイトに占める原子の割合を計算した．表 5.1 にシリーズ D の各素子に対する，SSFU 

composition model により算出された計算結果を示す．今回は，Ge-deficient な組成(γ = 0.24)，

化学量論組成(γ = 0.56)，および Ce-rich な組成(γ = 1.06)の計算結果を示す．計算結果より，

Ge = 0.24 すなわち Ge が化学量論組成よりも不足している状態では，Co 原子が(Ga,Ge)サイ

トに侵入する Co アンチサイトが存在していることが分かる．一方，Ge = 1.06 すなわち Ge

が化学量論組成よりも過剰な状態では Co 原子が各原子サイトを置換せず，Co アンチサイ

トが抑制されていることが分かる． 

 

 

 

 

本実験において，MR 比の測定による結果，及び SSFU モデルによる計算から，CFGG

において Ge 組成の過剰化に伴い，Co アンチサイトが抑制されることが示唆される．この

結果は，Ge 組成を増加させることでスピン偏極率が向上することを意味している．SSFU モ

デルから考えると，Ge = 0.56 すなわち CFGG が化学量論組成となった時点で，Co の置換が

無くなり Co アンチサイトが消滅している．しかしながら，実際の測定結果では図 5.7 から

も分かる通り，Ge 過剰な状態でも MR 比の上昇が続いている．この理由としては，SSFU モ

組成 SSFUモデル[Co2][Y][Z] 

Co2Fe1.03Ga0.41Ge0.24 Co2Fe[Ga0.45Ge0.26Co0.17Fe0.12] 

Co2Fe1.03Ga0.41Ge0.56 Co2[Ga0.42Ge0.58][Fe0.97Ga0.01Ge0.02] 

Co2Fe1.03Ga0.41Ge1.06 [Co1.82Ga0.05Ge0.13][Fe0.94Ga0.02Ge0.04][Ga0.30Ge0.70] 

表 5.1. SSFU モデルにより算出された CFGG における各サイトに占める原子の割合 
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デルは熱平衡状態の各サイトの組成比を示している一方，実際の素子においては，アニール

温度やアニール時間の制約から，熱平衡状態となっていないためであると考えられる．よっ

て，Ge 過剰な状態でも，Co アンチサイトは残っている．したがって，Ge 過剰な状態でも，

組成増加に伴う Co アンチサイトの抑制，すなわち，スピン偏極率の向上は続いていると考

えられる． 

一方で，Ge 組成をさらに過剰にすることで MR 比が低下した．これは Ge が過剰にな

ることで，Ge が Ag スペーサー層へ拡散し Ag のスピン拡散長が低下したことや，上下の強

磁性電極において，なんらかの磁気的カップリングが存在すること，また，界面でのスピン

が揺らぎやすくなったことなどが考えられる． 

また，本研究で得られた MR 比は 55.6%，R·A 積の値は 0.105 Ω·μm2であり，第 1 章で

示した次世代磁気ヘッドの要求水準を満たす結果が得られている． 
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5.5.   まとめ 

本章の結果をまとめる．CFGG を用いた CPP GMR 素子について作製を行い，その磁気

抵抗特性について調べた．MR 比に対する上部 CFGG 強磁性電極のアニール温度依存性よ

り，アニール温度の増加とともに MR 比は増加し 550°C で最大となった．この結果はアニ

ール温度を高くすることで，CFGG が規則化しやすくなることが考えられる．一方で，高い

温度でアニール処理することで Ge 原子などの拡散による影響で Ag 層のスピン拡散長が減

少することにより MR 比が減少したと考えられる． 

MR 比に対する上部 CFGG 強磁性電極の膜厚依存性より，膜厚が増加するにつれて MR

比が向上した．膜厚が厚くなるとスピン拡散長よりも厚くなるため，伝導電子のスピンが揃

うことで電流が十分にスピン偏極し，スピンが下部 CFGG 強磁性電極まで到達する．この

ために，膜厚が増加するにつれ，MR 比が増大したと考えられる． 

MR 比に対する CFGG 強磁性電極と Ag スペーサー層間に挿入した極薄 NiAl 層の膜厚

依存性より，NiAl 層の膜厚が増加するにつれて MR 比は増加し，NiAl 層の膜厚が 0 から

0.42 nm に増加させると，16%から 22%に増加した．この結果は，CFGG 強磁性電極の結晶

性が向上したことや原子の拡散を防ぐことができたこと，NiAl 層と CFGG 強磁性電極のバ

ンド構造のマッチングが良いことなどの要因が考えられるが，明確な理由は分かっていな

い． 

磁 気 抵 抗 特 性 に 対 す る CFGG 電 極 の Ge 組 成 依 存 性 の 結 果 よ り ，

CFGG/NiAl/Ag/NiAl/CFGG 層構造において，Ge 組成 γ が 0.56 から 1.06 まで増加するにつれ

て室温での平均の MR 比は 23.1%から 55.6%まで増加し，最大で 88.2%となる MR 比が得ら

れた．この結果は，Ge 組成 α が Ge-deficient 組成から Ge-rich 組成に増えることで，CFGG

強磁性電極のバルクのスピン偏極率が上昇したことが推測される．同様に，NiAl 挿入層の

ない CFGG/Ag/CFGG CPP GMR 素子においても，Ge 組成 α が 0.24 から 1.06 まで増加する

につれて室温での MR 比は 12%から 34%まで増加した．この結果は MTJ 素子と同様に，

Mn-rich な組成になるように薄膜組成をコントロールすることが CFGG を用いた CPP GMR

素子における CFGG のハーフメタル性を高くする要因であると実証した．また，本研究で

得られた MR 比は 55.6%，R·A 積の値は 0.105 Ω·μm2であり，第 1 章で示した次世代磁気ヘ

ッドの要求水準を満たす結果が得られている． 
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第 6 章 まとめ 

 

本論文について要約と結論を述べる． 

本研究では，Co 基ホイスラー合金を用いた CPP GMR 素子のスピン依存伝導特性に対

する薄膜組成の影響について調べた．具体的には，異なる Mn 組成を持つ Co2MnSi(CMS)薄

膜，および，異なる Ge 組成を持つ Co2Fe(Ga,Ge)CFGG 薄膜を強磁性電極に，Ag をスペーサ

ー層に用いた CPP GMR 素子を作製し，その磁気抵抗特性や磁気的カップリングの強さに対

する薄膜組成の影響を調べた． 

第 3 章では CMS を用いた CPP GMR 素子の MR 比に対する Mn 組成依存性について明

らかにした．Mn 組成 α を Mn-deficient な組成(α = 0.62)から Mn-rich な組成(α = 1.45)に増加

させることで，作製した CPP GMR 素子の室温における MR 比は 11.4%から 20.7%まで系統

的に増加した．この結果はMn組成がMn-deficient組成からMn-rich組成に増加することで，

ハーフメタル性に有害な CoMnアンチサイトが抑制され，スピン偏極率が向上することを示

唆している．そのため，Mn-rich な組成の CMS を用いた MTJ と同様に，CMS のハーフメタ

ル性を十分に活用するために Mn-rich な組成の CMS を CPP GMR 素子に用いることが有用

であることを実証した．一方で，CMS を用いた MTJ 素子で得られた結果から期待されるほ

どの MR 比ではなく，Mn-rich 組成の有用性は限定的であった． 

第 4 章では，Mn-rich 組成の有用性が限定的であった原因の一つである，上下の強磁性

電極間に働く磁気的カップリング(90°カップリング)の起源を明らかにした．具体的には異

なる Mn 組成をもつ CMS を強磁性電極に用いた CPP GMR 素子を作製し，その MR 特性と

スピン移行トルクスイッチング(STT)特性より，90°カップリングの強さの (1) Mn 組成依存

性，(2) 極薄 CoFe 層，(3) 温度依存性，について系統的に調べた．その結果，CPP GMR 素

子における 90°カップリングの強さは，(a) Mn 組成の増加とともに強くなること，(b) CMS

強磁性電極と Ag スペーサー層の界面に極薄 CoFe 層を挿入することで弱くなること，(c) 低

温では顕著に強くなること，がわかった．このことから，90°カップリングは CMS 強磁性電

極から Ag スペーサー層へ拡散した Mn 原子により起こることが分かった．また，拡散され

た Mn 原子により Ag のスピン拡散長が低下することで，MR 比の向上が妨げられているこ

とが示唆された．これらのことから，Mn 原子の拡散を防ぐことが更なる MR 比向上にむけ

て重要であることがわかった． 

第 5 章では，Mn を含まない CFGG を強磁性電極に用いた CPP GMR 素子を作製し，そ

の MR 比に対する Ge 組成依存性を明らかにした．Ge 組成 γ を Ge-deficient な組成から Ge-
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richな組成に増加させること，作製したCPP GMR素子の室温における平均のMR比が 23.1%

から 55.6%まで増大し，最大で 88.2%となる MR 比が得られた．この結果は Ge 組成が Ge-

deficient 組成から Ge-rich 組成に増加することで，ハーフメタル性に有害な Co アンチサイ

トが抑制され，スピン偏極率が向上することを示唆している．図 6.1 に第 1 章で示した次世

代磁気ヘッドに必要なMR比と R·A積の理論計算の結果と，本研究で得られた結果を示す．

図からも分かるように，CFGG を用いた CPP GMR 素子において，MR 比が 55.6%，R·A 積

の値が 0.105 Ω·μm2の特性が得られ，次世代磁気ヘッドに必要な水準を満たす結果が得られ

た． 
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図 6.1. 2 Tbit/inch2 の HDD の磁気ヘッドに必要な MR 比と R·A 積の条件[3]と本研究で得られ

た実験結果．赤色が CMS を用いた CPP GMR 素子[1]，黒色が CFGG を用いた CPP 

GMR 素子の実験結果である．CFGG を用いた CPP GMR 素子の実験結果は次世代磁気

ヘッドに必要な水準を満たしている． 
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