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Resumen 

 

Para determinar la influencia de la morfología y la estructura cristalina en las 

propiedades magnéticas de películas delgadas de Co se llevó a cabo la presente tesis. 

Las diferentes características físicas de las muestras se consiguieron modificando las 

condiciones de fabricación de éstas. 

 

Se fabricaron películas delgadas de Co policristalino mediante una técnica de 

pulverización catódica que permite variar el tamaño del grano mediante el control de la 

velocidad de deposición. Los espesores de Co estudiados varían desde 10 a 170 nm. El 

tamaño del grano aumenta al aumentar el espesor depositado y como consecuencia la 

anisotropía evoluciona desde una anisotropía uniáxica en el plano muy bien definida 

para granos pequeños hasta un estado isótropo en el caso de granos más grandes. El 

aumento del tamaño del grano implica un aumento del campo coercitivo y de la 

intensidad del anclaje de las paredes de dominio, tal como se observa en las medidas de 

Susceptibilidad Transversal (ST). Este último parámetro determina el campo al cual 

tiene lugar la inversión de la imanación y es por tanto fundamental en la descripción de 

los materiales para memorias RAM. 

 

Por otra parte, se fabricaron películas delgadas de Co nanoestructurado en forma 

de islas. Este crecimiento se consiguió depositando Co sobre Si3N4 mediante 

pulverización catódica a 550 C. Las islas se depositaron con un recubrimiento de Pt 

(magnéticamente polarizable) o de Au (no polarizable) con el fin de estudiar el efecto de 

la interacción entre partículas. Tanto el tamaño medio de las islas (D) como la 

dispersión de la distribución de tamaños aumentan con el espesor nominal, debido a la 

unión de islas vecinas. Las medidas de ST ponen de manifiesto que las muestras son 

isótropas en el plano debido a un crecimiento del Co en fase hcp sin textura. Tanto el 

campo de anisotropía como el campo coercitivo aumentan con el tamaño medio de las 

islas siguiendo una ley D
6
, de acuerdo con las predicciones del modelo de anisotropía 

aleatoria para sistemas tridimensionales. El papel del recubrimiento se pone de 

manifiesto en el comportamiento magnético de las muestras, llegándose a observar 

comportamiento superparamagnético a temperatura ambiente en el caso de muestras 

recubiertas con Au, siendo ferromagnéticas sus homólogas recubiertas con Pt. 
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Con el fin de estudiar la morfología, estructura cristalina y propiedades 

magnéticas de Co crecido epitaxialmente, se fabricaron tricapas de V/Co/MgO y 

Co/V/MgO. Se obtiene de esta manera Co(001) fcc sobre MgO y Co hcp sobre V. El Co 

hcp crece con el eje c en el plano, obteniéndose dos dominios, cada uno con el eje c a 

90  del otro. En ambos casos las muestras presentan anisotropía biáxica en el plano, 

como es de esperar dada la estructura cristalina obtenida. En ambos casos, para un 

espesor de la capa de Co de 2 nm, el valor obtenido de la anisotropía a partir de medidas 

de ST, es mucho más pequeño que el correspondiente al Co en volumen. Para espesores 

de Co de 20 nm se obtiene sin embargo un valor de la constante de anisotropía próximo 

al del Co volúmico (en el caso de Co fcc) y las muestras de Co hcp no se pueden saturar 

a lo largo del eje difícil. Todo ello conduce a que en las etapas iniciales del crecimiento 

el Co crece de manera discontinua, de manera que la anisotropía magnética viene 

determinada por las tensiones y la anisotropía de forma. Al aumentar el espesor de Co, 

la anisotropía magnética está dominada por la anisotropía magnetocristalina del mismo. 

Además, las muestras de Co fcc con 2 nm de Co presentan una anisotropía uniáxica 

inducida que desaparece para espesores mayores, cuya aparición se asocia al sustrato, 

dato que redunda en la discontinuidad de la capa de Co en las primeras etapas de 

crecimiento. Es interesante el hecho de que una capa de V crecida sobre el Co fcc 

produce una disminución del campo coercitivo, es decir, el V favorece la inversión de la 

imanación. Los ciclos de histéresis a lo largo del eje difícil del Co hcp presentan una 

inesperada asimetría. El estudio de los ciclos de histéresis a campos altos y de los ciclos 

FC y ZFC a 5 K permite concluir que los procesos de imanación  a lo largo del eje 

difícil tienen lugar mediante rotación de la imanación a campos elevados seguido de 

desplazamiento de paredes a campos más bajos. La asimetría desaparece cuando se 

alcanza la saturación. 
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Abstract 

 

The aim of this work is to investigate the influence of morphology and 

crystallographic structure on the magnetic properties of Co thin films.  In order to attain 

the objectives targeted, Co thin films with different morphologies were fabricated and 

characterized. Different morphologies were attained by modifying the deposition 

conditions. 

 

Polycrystalline Co thin films were grown by sputtering, Co grain size being 

controlled by controlling the deposition rate growth. Thickness values range between 10 

and 170 nm. Grain size increases with increasing thickness. As a result, the anisotropy 

of the samples evolves from a well-defined in plane anisotropy for the thinner samples 

to an isotropic state in the case of the thicker ones. The coercive force and the intensity 

of the domain wall pinning also increase with the grain size, as shown by Transverse 

Susceptibility (TS) measurements. The latter parameter is vital in MRAM materials 

since it determines the switch of the magnetization.   

 

Co islands were grown by sputtering at 550 C on Si3N4. The islands were 

subsequently capped with a Pt layer (magnetically polarizable) or with a Au layer (non 

polarizable). Both the mean grain size (D) and the grain size dispersión increase with 

increasing thickness, due to percolation. According to TS measurements the samples are 

isotropic in-plane, in agreement with hcp without texture growth of Co. Both the 

anisotropy field and the coercive force depend on D according to a D
6
 law, typical of 3-

dimensional systems in the framework of the random magnetic anisotropy model. 

Interparticle interaction was investigated by using Pt or Au capping layers. While Pt 

capped films were ferromagnetic at room temperature, the Au capped counterparts were 

superparamagnetic. 

 

V/Co/MgO and Co/V/MgO trilayers were fabricated in order to study the 

properties of epitaxial fcc and hcp Co. fcc Co(001) is grown on MgO and hcp Co is 

grown on V. Two hcp domains were obtained with the c-axis in plane and at 90  from 

each other. In both cases in-plane fourfold anisotropy was obtained, as expected. For Co 

thickness of 2 nm the value of the anisotropy is too low to be attributed to Co 

magnetocrystalline anisotropy. For fcc Co thickness of 20 nm,  a value of the anisotropy 
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close to that of bulk Co is obtained, while hcp Co 20-thick samples could not be 

saturated along the hard axis. Moreover, 2-nm thick fcc Co samples exhibit a 

superimposed uniaxial anisotropy. In conclusion, the Co layer is not continuously at the 

early stages of growth, and contributions from stress and shape anisotropy are expected 

to the magnetic anisotropy value. A V layer on the Co layer diminishes the coercive 

force, i.e., it favors the magnetization reversal. 

 

In the case of hcp Co, an expected asymmetry was observed in the hysteresis 

loops along the hard axis. According to high field hysteresis loops and FC and ZFC 

hysteresis loops at 5 K, the magnetization reversal takes place via magnetization 

reversal al high fields and domain wall displacement at lower fields. Only when 

magnetic saturation is attained, the asymmetry vanishes. 
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Capítulo 1  

 

Introducción 

 

1.1  Antecedentes 

 

El desarrollo de nuevas tecnologías ha dado lugar a la fabricación y 

caracterización de materiales de dimensiones nanométricas
1,2

 

 

El término nanoestructuras caracteriza a materiales cuyo tamaño estructural 

varía desde 1 a 100 nm. Ejemplos de nanoestructuras magnéticas artificiales son los 

nanohilos, nanotubos, películas delgadas, sistemas multicapa y sistemas 

nanoparticulados. El comportamiento magnético de las nanopartículas está directamente 

relacionado con su tamaño. Por debajo de un diámetro crítico, las partículas tienden a 

formar monodominios, ya que la formación de paredes de dominio requeriría un gasto 

energético mayor. El tamaño crítico suele ser de unas decenas de nanómetros  y está 

relacionado tanto con la naturaleza del material como con anisotropías que presente 

dicho sistema
3,4

. 

 

En estas escalas, la relación superficie/volumen es tan elevada que afecta 

drásticamente su comportamiento magnético. La interacción entre las partículas juega 

un papel relevante en este tipo de sistemas. Se pueden llegar a observar y medir algunos 

efectos cuánticos, como por ejemplo el “tunneling” cuántico de momento magnético y  

la interacción RKKY en sistemas tricapa FM/M/FM, donde M representa un metal no 

magnético y FM un material ferromagnético
5,6,7

. 

 

En los sistemas multicapa, las interacciones entre los espines en las intercaras 

influyen de manera decisiva en el comportamiento del material. Un ejemplo de ello 

sería el canje, que aunque conocido desde hace 50 años en sistemas multicapa, también 

se ha observado en las fronteras de grano en sistemas nanoparticulados
8,9,10

. Estas 

características entre otras son responsables de que las propiedades magnéticas en los 

sistemas nanoestructurados no sean las mismas que en los materiales masivos. 
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Las aplicaciones de los sistemas granulares son múltiples y variadas, tanto en 

sistemas de grabación magnética, en sensores magnéticos o en biomedicina
11,12,13,14

. El 

poder diseñar y optimizar los sistemas nanoestructurados, despierta gran interés tanto 

desde el punto de vista de la investigación aplicada como en la ciencia básica, ya que 

comprender el comportamiento de este tipo de sistemas resulta primordial para 

optimizar sus propiedades. La capacidad de fabricar materiales magnéticos en forma de 

láminas delgadas con morfologías diversas ha dado lugar al descubrimiento de nuevos 

fenómenos físicos, acompañado de un exhaustivo desarrollo teórico. Todo ello ha 

favorecido el desarrollo de un gran número de nuevas aplicaciones tecnológicas. Las 

propiedades físicas de las láminas delgadas dependen de que ésta sea continua o 

formada por agregados de estructuras nanométricas y en este último caso dependen 

también del tamaño, distribución e interacción de las nanoestructuras que la forman. El 

Cobalto es unos de los elementos magnéticos por excelencia, y bien él solo o en 

aleación con otros elementos, es un componente básico de los dispositivos magnéticos. 

Así, por ejemplo, películas delgadas de Co se usan como capa libre en las uniones de 

efecto túnel, capas de partículas de Co se utilizan en sensores magnéticos y multicapas 

formadas por capas de Co separadas por capas de metal de transición no magnético se 

han utilizado para obtener acoplamiento oscilante. 

 

 

1.2  Motivación 

 

La motivación del trabajo se encuentra en el amplio espectro de aplicaciones 

tecnológicas de las películas delgadas de Co. A continuación detallamos el interés 

tecnológico del Co en las morfologías estudiadas en esta tesis. 

 

Las películas delgadas de Co policristalino forman parte de uniones de efecto 

túnel de La0.67Sr0.33MnO3/SrTiO3/Co 
15

 y de Ni81Fe19/AlOx/Co 
16

. Estas estructuras 

forman los ladrillos con los que se fabrican estructuras más complejas que conforman 

dispositivos como cabezas lectoras o memorias RAM. En las uniones de efecto túnel los 

procesos de inversión de la imanación de los electrodos magnéticos son importantes 

porque, primero, para conseguir un valor lo más elevado posible de la 

magnetorresistencia ha de conseguirse un alineamiento antiparalelo perfecto y uniforme 
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de los momentos de los electrodos. Segundo, en el caso de los dispositivos para 

memorias RAM es deseable que la inversión de la imanación tenga lugar en un pequeño 

margen de campo magnético. Además, la inversión de cada elemento debe ser 

reproducible. Por último, los procesos de imanación en el electrodo libre deben tener 

lugar por rotación coherente. 

 

Las nanoestructuras de Co crecidas sobre Si3N4, formadas por islas de 

dimensiones nanométricas de Co, se integran como componentes de microsensores 

ópticos
17

. Estos sensores están formados por una guía de ondas. La alteración de una 

propiedad física o química en el entorno de la guía induce un cambio en las 

características de propagación de la luz en la guía. Dicho cambio se traduce en un 

cambio de potencia transmitida o en cambios de fase. Detectando estos últimos, pueden 

identificarse las alteraciones de las propiedades físicas y/o químicas en las proximidades 

de la guía de ondas. Los dispositivos mencionados estarían construidos con guías de 

ondas cuyo núcleo es de Si3N4. Si sobre el núcleo de la guía se deposita un material de 

alta actividad magnetoóptica, las alteraciones producidas sobre éste alterarán las 

características de propagación de la luz en la guía. Estos dispositivos pueden utilizarse 

como detectores de campo magnético o como moduladores magnetoópticos
18

 o como 

biosensores
19

. En todos los casos las nanoestructuras ferromagnéticas de Co son unas de 

las más destacadas candidatas para ser utilizadas como capa sensora. Ello motiva el 

estudio de nanopartículas de Co sobre Si3N4. 

 

Por último, el interés en las bicapas V/Co y Co/V crecidas por epitaxia sobre 

MgO viene motivada por la importancia de la naturaleza de la interfaz V-Co y de los 

espesores de las capas de V y Co en fenómenos como el canje oscilatorio, la 

magnetorresistencia gigante y la superconductividad que puede presentarse en 

multicapas de dichos compuestos. Así por ejemplo, se ha detectado acoplamiento 

antiferromagnético entre las capas de Co separadas por una capa de V de 9 Ǻ 
20

, si bien 

en otros casos se ha encontrado acoplamiento ferromagnético independiente del espesor 

de la capa de V 
21

. Por otra parte, el acoplamiento entre las capas en multicapas de V/Co 

parece depender fuertemente de la estructura de cada una de las capas así como de la 

rugosidad de la interfaz V–Co 
22

. Por último, cabe citar que las propiedades 

superconductoras de las multicapas de V/Co, y especialmente la temperatura de 

transición, oscilan con el espesor de la capa de Co 
23

. En general, las propiedades 
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magnéticas y magnetoópticas del sistema Co/V/MgO son muy sensibles a los espesores 

de las capas y la naturaleza de las intercaras
24

. 

 

 

1.3  Objetivos 

 

El objetivo de este trabajo es estudiar cómo la morfología y la estructura 

cristalina determinan las propiedades magnéticas de películas delgadas de Co. Las 

propiedades magnéticas a las que nos referimos son básicamente la anisotropía 

magnética y los procesos de inversión de la imanación, propiedades determinantes para 

su aplicación tecnológica, como se relató anteriormente. 

 

La consecución del objetivo enunciado arriba ha requerido el cumplimiento de 

unos objetivos parciales, siendo éstos: 

 

 Fabricación de películas delgadas de Co nanocristalino (no epitaxial) con 

diferentes tamaños de grano. 

 Caracterización magnética de las películas delgadas de Co nanocristalino 

mediante medidas de la ST y de los ciclos de histéresis. 

 Caracterización estructural de películas delgadas de Co nanocristalino mediante 

difracción de rayos X, AFM y TEM. 

 Fabricación de películas delgadas de Co crecido en forma de islas (no epitaxial) 

con diferentes tamaños de las islas y con cappings magnéticamente polarizables 

y no polarizables. 

 Caracterización magnética de las películas delgadas de Co crecido en forma de 

islas mediante medidas de la ST, ciclos de histéresis y medidas de curvas 

FC/ZFC. 

 Caracterización estructural de películas delgadas de Co crecido en forma de islas 

mediante difracción de rayos X y AFM. 

 Fabricación de películas delgadas de Co crecido por epitaxia en las fases hcp o 

fcc. 



Introducción 

 

                    5 

 

 

 Caracterización magnética de las películas delgadas de Co epitaxial mediante 

medidas de ST y ciclos de histéresis a temperatura ambiente y a 350 K y ciclos 

de histéresis FC y ZFC a 5 K. 

 Caracterización estructural de las películas delgadas de Co epitaxial mediante 

difracción de rayos X. 

 

 

1.4  Estructura de la memoria 

 

Con todo lo anterior, la estructura de la memoria se atiene al esquema siguiente, 

que resume los sistemas estudiados:  

 

 

 

Así, en el capítulo 2 se presentan los resultados obtenidos sobre Co 

nanocristalino crecido sobre vidrio y la correspondiente publicación.  

 

El capítulo 3 está dedicado al Co crecido en forma de islas sobre Si3N4, con el 

resumen de los resultados y la publicación a la que dieron lugar. 

 

El capítulo 4 comprende los resultados de Co crecido por epitaxia, ya sea Co fcc 

obtenido al crecer Co epitaxialmente sobre MgO o Co hcp obtenido al crecer Co 

epitaxialmente sobre V. Se añaden las dos publicaciones a las que dieron lugar los 

resultados. 

Co en forma de 
lámina delgada

Co con crecimiento 
no epitaxial

Co continuo 
nanocristalino 

crecido sobre vidrio

Co en forma de islas 
crecido sobre Si3N4

Co con crecimiento 
epitaxial

Co con estructura 
cristalina fcc crecido 

sobre MgO

Co con estructura 
cristalina hcp crecido 

sobre V
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Para finalizar se presentan a continuación las conclusiones y la bibliografía, 

refiriéndose ésta última exclusivamente a aquellas llamadas desde el texto no 

comprendidas en los artículos que acompañan a esta memoria. 

 

Para cada publicación se ha consultado la estadística del año en que fue 

publicada en el Journal Citation Reports de la Web of Knowledge. A continuación se 

detallan el factor de impacto y la clasificación de cada revista en su categoría en el año 

de publicación de los trabajos presentados en esta tesis. 

 

Año 2006, JOURNAL OF APPLIED PHYSICS tiene un Factor de Impacto de 2.316. 

La tabla siguiente muestra el ranking de esta revista en sus categorías basado en el 

índice de Impacto. 

  

Categoría  
Total de revistas 

 científicas en la categoría  

Posición en  

el ranking  

Cuartil 

en la categoría  

PHYSICS, APPLIED 84 14 Q1 

 

 

Año 2007, JOURNAL OF APPLIED PHYSICS tiene un Factor de Impacto de 2.171. 

La tabla siguiente muestra el ranking de esta revista en sus categorías basado en el 

índice de Impacto. 

 

Categoría  
Total de revistas 

 científicas en la categoría  

Posición en  

el ranking  

Cuartil 

en la Categoría  

PHYSICS, APPLIED 94 17 Q1 
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Año 2007, JOURNAL OF PHYSICS D: APPLIED PHYSICS tiene un Factor de 

Impacto de 2.200. 

La tabla siguiente muestra el ranking de esta revista en sus categorías basado en el 

índice de Impacto. 

  

Categoría  
Total de revistas 

 científicas en la categoría  

Posición en  

el ranking  

Cuartil  

en la Categoría  

PHYSICS, APPLIED 94 15 Q1 

 

 

Año 2008, IEEE TRANSACTIONS ON MAGNETICS tiene un Factor de Impacto 

de 1.129. 

La tabla siguiente muestra el ranking de esta revista en sus categorías basado en el 

índice de Impacto. 

  

Categoría  

Total de revistas 

científicas en la 

categoría 

Posición en 

el ranking  

Cuartil  

en la 

Categoría  

ENGINEERING, ELECTRICAL & 

ELECTRONIC 

229 110 Q2 

PHYSICS, APPLIED 95 59 Q3 

 





 

Capítulo 2 

 

Co policristalino crecido sobre vidrio 

 

Artículo I 

 

Artículo publicado en la revista IEEE TRANSACTIONS ON MAGNETICS: 

“Magnetic Properties of Nanocrystalline Co Thin Films Grown on Glass” 

 

2.1 Resumen 

 

En primer lugar se crecieron láminas delgadas de Co sobre un substrato amorfo 

(vidrio) a temperatura ambiente y mediante un sistema de sputtering denominado 

HiTUS. Los espesores depositados fueron de 10 a 170 nm. La presión base se fijó en 

3·10
-7

 mbar y la presión de Ar en 3·10
-3

 mbar. La velocidad de deposición fue de 0.6 

Å/s. Se utilizó Ta (3 nm) como capa protectora para evitar la oxidación. 

 

De los datos estructurales se demuestra que las láminas son policristalinas, con 

nanocristales para los espesores más pequeños. No hay formación de islas ni de 

estructuras epitaxiales como en los otros sistemas de Co estudiados. Los patrones de 

XRD muestran que las láminas son policristalinas con fase principalmente hcp. A 

medida que aumenta el espesor de Co se desarrolla la textura <001> hcp. En cambio, 

para espesores menores de 80 nm, los máximos observados en el diagrama son muy 

anchos por lo que se deduce que las láminas están formadas por granos cristalinos muy 

pequeños sin textura. Se detectó también la presencia de una pequeña cantidad de Co 

con fase cristalina fcc. Las constantes cristalinas se calcularon por medio de un ajuste 

teórico encontrándose solo una variación del 2% respecto al valor en masivo. También 

se calculó el tamaño del grano cristalino hcp, evolucionando desde tamaños más 

pequeños que 5 nm hasta 26 nm para las muestras con mayor espesor. El cristal fcc 

mantuvo un tamaño casi constante en torno a 3 nm para todos los espesores, indicando 

que esta fase metaestable se mantiene gracias a la energía de superficie. 
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Por otro lado, para confirmar la naturaleza ultrafina de los granos se obtuvieron 

imágenes TEM mostrando una distribución de granos propia de una muestra 

policristalina. También se examinó la superficie de las láminas mediante AFM. Los 

resultados mostraron que la rugosidad aumenta con el espesor nominal de Co además de 

favorecer la creación de estructuras columnares más estrechas. 

 

Las propiedades magnéticas de las láminas nanocristalinas de Co fueron 

investigadas mediante susceptibilidad transversal. Esta técnica nos proporcionó más 

información que los clásicos ciclos de histéresis sobre los procesos de inversión de la 

imanación. 

 

Para sistemas como las láminas nanocristalinas de Co aquí estudiadas, donde el 

proceso de inversión de la imanación es controlado por movimiento de paredes de los 

dominios magnéticos, la susceptibilidad transversal revela detalles de la fuerza con la 

cual las paredes se anclan en los bordes de los granos. Por tanto, se obtuvieron valores 

tanto del campo coercitivo como del máximo campo de anclaje para los dominios. 

También se detectó la existencia de una anisotropía uniáxica en el plano, 

particularmente acentuada para muestras con espesores menores de 50 nm de Co. De los 

datos analizados quedó claro que el valor de HC en la dirección del eje fácil es siempre 

consistentemente mayor que el del eje difícil. Además, el valor del campo de anclaje 

llega a ser incluso el doble del campo coercitivo, lo que se traduce en que la 

coercitividad se encuentra aproximadamente en el 50% del camino que necesita la 

muestra según la distribución de energía para atravesar todos los puntos de anclaje de 

las paredes. Esto implica que la medida de HC no es un buen método para conocer el 

campo magnético necesario para invertir completamente la imanación, lo cual tiene 

importantes implicaciones en el funcionamiento de dispositivos MRAM. 

 

El campo de anclaje y HC aumentan conforme aumenta el espesor de cobalto en 

estos sistemas nanocristalinos. Este efecto puede deberse a un incremento en la 

densidad de fronteras de granos como ha sido demostrado por AFM y TEM, dando 

lugar esta estructura policristalina 3-D a un enorme número de puntos de anclaje para 

las paredes de Néel formadas en estas láminas. 
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Capítulo 3 

 

Co nanoestructurado en forma de islas crecido sobre 

Si3N4 

 

Artículo II 

 

Artículo publicado en la revista JOURNAL OF APPLIED PHYSICS: 

“Morphological and Magnetic Properties of Co Nanoparticle Thin Films Grown on 

Si3N4” 

 

3.1   Resumen 

 

El siguiente paso fue depositar películas de Co a elevada temperatura intentando 

así crear nanopartículas, lo cual implicará un comportamiento magnético 

completamente distinto. Las muestras fueron obtenidas por sputtering triodo con una 

presión base en la cámara principal de alrededor de 10
-9

 mbar. La presión de trabajo con 

el Ar ionizado fue establecida en 4·10
-4

 mbar. Para favorecer la formación de 

nanopartículas el substrato se calentó hasta los 550º C. También es importante resaltar 

la existencia de 100 nm de buffer de Si3N4 amorfo depositado sobre los substratos 

cristalinos de Si(100). Este buffer amorfo impide la epitaxia y predisposición a la 

orientación cristalina de las nanopartículas. Con estas condiciones el ritmo de 

deposición observado para el Co fue de 0.37 Å/s. Las nanopartículas se cubrieron por 

un elemento magnéticamente polarizable (Au) o por un elemento altamente polarizable 

(Pt) lo cual modificó la interacción magnética entre partículas. Las propiedades 

morfológicas de las muestras fueron analizadas mediante AFM ex situ, mientras que las 

características estructurales se obtuvieron con XRD ex situ. Las propiedades magnéticas 

en el plano fueron estudiadas mediante susceptibilidad transversal y ciclos de histéresis, 

y fuera del plano mediante efecto Kerr polar. Las muestras estudiadas son: Pt (2 

nm)/Co(t nm)/Si3N4 y Au(2 nm)/Co(t‟ nm) /Si3N4 con t = 2, 3, 5 y 10 nm y t‟ = 2 y 10 

nm, siendo t y t‟ el espesor nominal, es decir, el espesor de la capa de Co para el tiempo 
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de deposición usado en cada una cuando la temperatura de deposición es tal que el 

crecimiento fuera en forma de capa continua. 

 

Los resultados de AFM muestran un patrón nanoestructurado bien definido para 

las muestras con espesores nominales por debajo de los 5 nm de Co, evidenciando un 

claro crecimiento en forma de islas en 3D. A medida que se deposita más cantidad de 

Co comienza a cubrirse toda el área del substrato, las nanopartículas incrementan su 

tamaño y terminan percolando. El diámetro de las partículas varía desde 12.5 nm para 

un espesor nominal de Co de 2 nm hasta los 84.1 nm para 15 nm de Co. Por otro lado, la 

rugosidad de las láminas, definida como la distancia vertical media que recorre la punta 

en las medidas de AFM, varía desde 1.0 nm hasta 10.8 nm. Merece la pena puntualizar 

que el comportamiento del diámetro de las nanopartículas y de la rugosidad frente al 

espesor de Co es diferente. Mientras el diámetro de la nanopartícula incrementa a 

medida que se deposita más Co, la rugosidad alcanza un máximo para 10 nm de espesor 

nominal, mostrando que a partir de un tiempo de deposición determinado el Co cubre 

por completo todo el substrato decreciendo así el recorrido vertical realizado por la 

punta. También se calcularon las desviaciones estándar del diámetro de las 

nanopartículas y de la rugosidad obteniendo resultados similares a los anteriormente 

expuestos: mientras la desviación del diámetro aumenta con el espesor debido a la 

percolación entre las nanopartículas, la desviación de la rugosidad alcanza un máximo. 

Además las muestras con nanopartículas más pequeñas muestran una distribución de 

tamaños más homogénea debido a que no se ha iniciado la percolación. Finalmente, otro 

punto destacable de las medidas de AFM para un mismo espesor de Co pero distinto 

recubrimiento (Au o Pt) es la diferencia en rugosidad, siendo aproximadamente el doble 

para las láminas delgadas con recubrimiento de Pt. Parece que el Pt tiende a cubrir sólo 

la parte alta de las nanopartículas, mientras que el Au puede penetrar entre ellas. Esto es 

debido a la diferente difusión atómica del Au y Pt sobre la superficie de Co. 

 

 La estructura cristalina del Co se estudió mediante XRD. Los datos muestran 

que el Co cristalizó en la fase hcp sin apenas ningún tipo de textura. Los picos de 

difracción son más intensos y estrechos a medida que el espesor nominal de Co 

aumenta, lo cual revela que el tamaño del grano cristalino aumenta con el espesor. 
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 Se estudiaron los ciclos de histéresis tanto en el plano como en la dirección 

perpendicular al plano de las muestras. En la dirección perpendicular al plano se 

realizaron ciclos Kerr polar. Para todos los tamaños de nanopartículas de Co se 

observaron unos ciclos de histéresis con una baja remanencia y bajo campo coercitivo, 

lo cual indica que la imanación se encuentra principalmente en el plano de la película 

delgada. Sin embargo, se detecta un incremento gradual del campo de saturación a 

medida que aumenta el espesor nominal de Co, esto se corresponde con una transición 

desde un sistema de nanopartículas poco conectadas a un sistema percolado de 

agregados mayores, como se demostró por AFM. Los diferentes recubrimientos (Au o 

Pt) produjeron una pequeña diferencia en el proceso de imanación, siendo ligeramente 

menor el campo de saturación para las muestras con recubrimiento de Pt, probablemente 

debido a la formación de una anisotropía perpendicular en la interfaz Co/Pt. 

 

 Los estudios de los procesos de imanación en el plano indicaron una primera e 

importante conclusión: todas las láminas delgadas mostraron un comportamiento 

magnético isótropo, es decir, la forma de los ciclos de histéresis no dependen de la 

dirección en la cual se aplica el campo magnético. Esta falta de ejes de imanación 

fáciles y difíciles está relacionada con la distribución sin textura de las nanopartículas. 

En el caso de las muestras con recubrimiento de Au, hay procesos de rotación 

involucrados en la inversión de la imanación, hasta el punto de que la lámina con las 

nanopartículas más pequeñas (espesor nominal de 2 nm) tiene un comportamiento 

cercano al superparamagnetismo. Eso se puede explicar calculando la energía de 

activación para las nanopartículas. En el caso de las muestras más delgadas esta energía 

no es suficiente para superar con creces la energía térmica, con lo cual el estado de 

equilibrio de la imanación fluctúa en el tiempo. Esta es la razón por la cual las muestras 

más delgadas con recubrimiento de Au presentan tendencia a un comportamiento 

superparamagnético, mientras que cuando el tamaño de las nanopartículas aumenta se 

detecta un comportamiento plenamente ferromagnético con un alto campo coercitivo. 

 

Por otro lado, el uso de Pt como recubrimiento de las nanopartículas tuvo un 

drástico efecto en las propiedades magnéticas. La primera es que incluso las láminas 

delgadas con las nanopartículas más pequeñas muestran un claro comportamiento 

ferromagnético. Esto es debido a la diferente polarizabilidad del Au y Pt, de forma que, 

las nanopartículas recubiertas con Pt están magnéticamente conectadas. Esto produce un 
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aumento del volumen magnético efectivo de las partículas al estar fuertemente 

conectadas, lo que produce un aumento de la energía de activación, superando así la 

energía térmica. Con espesores nominales de Co pequeños y recubrimiento de Pt, la 

anisotropía efectiva es pequeña y se observa un comportamiento característico de 

materiales magnéticamente blandos debido a un promediado de la anisotropía local. 

Cuando el tamaño de las partículas aumenta los procesos de inversión de la imanación 

se vuelven más complicados involucrando más rotaciones lo que repercute en un 

aumento de la coercitividad. Esto es debido a que el vector imanación está más 

fuertemente ligado al eje de la anisotropía local, alcanzándose la saturación para campos 

magnéticos más elevados. Estos comportamientos del campo coercitivo y de la 

anisotropía efectiva fueron estudiados dentro del modelo de anisotropía aleatoria, 

demostrando que, a pesar de la poca esfericidad de las partículas, éstas crecen en un 

modo más próximo a estructuras tridimensionales. 

 

Las medidas de susceptibilidad transversal, mucho más sensibles que los ciclos 

de histéresis, mostraron también que los procesos magnéticos son isótropos dentro del 

plano de las muestras. La susceptibilidad transversal para la muestra de 2 nm de Co con 

recubrimiento de Au tiene un solo máximo redondeado en torno a H = 0, lo que nos 

evidencia que la muestra en volumen es todavía ferromagnética pero su estado está 

cercano al superparamagnetismo. En cambio para un espesor mayor de Co, el campo de 

anisotropía efectiva ya es detectado en forma de dos máximos. En función de la 

posición relativa de estos máximos y de su anchura se obtuvieron extrapolaciones sobre 

la interacción entre partículas y la dispersión de la anisotropía. Por un lado, la 

interacción puede ser fácilmente modificada por medio del tipo de recubrimiento. Si se 

usa un material altamente polarizable como el Pt, las nanopartículas quedan conectadas 

magnéticamente, promoviendo un aumento del volumen magnético efectivo, y por 

consiguiente aumentando la temperatura de bloqueo propia del sistema 

nanoestructurado en ausencia de recubrimiento. Sin embargo, si se usa un material poco 

polarizable como el Au, las nanopartículas de Co quedan prácticamente desconectadas, 

de forma que la temperatura de bloqueo es más baja. Esta es la razón por la cual 

mientras 2 nm de Co con recubrimiento de Pt es claramente ferromagnético, con Al 

tiende al superparamagnetismo. Estos resultados fueron corroborados mediante curvas 

de imanación FC / ZFC, como se muestra en las figuras 1, 2 y 3. Como estos resultados 

no forman parte de la publicación presentada, se estudian con más detalle en lo que 
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sigue. Para la obtención de las curves ZFC, las muestras son enfriadas hasta 5 K en 

ausencia de campo magnético, y posteriormente se mide el momento magnético en un 

campo H = 100 Oe calentando la muestra desde 5 K hasta la temperatura ambiente. Para 

la obtención de las curvas FC se mide el momento magnético de las muestras en un 

campo magnético H = 100 Oe al enfriarlas desde la temperatura ambiente hasta 5 K.  

Puede observarse que las dos muestras (Au / Co (2nm) y Pt / Co (3nm)) presentan el 

típico comportamiento superparamagnético: las dos curves FC y ZFC coinciden para 

temperaturas por encima de una temperatura de bifurcación Tb y además las curvas ZFC 

exhiben un máximo a una temperatura Tm. En el caso ideal de un sistema formado por 

partículas idénticas no interactuante, ambas temperaturas coinciden con la temperatura 

de bloqueo TB. La diferencia entre Tb y Tm  se debe a una distribución de temperaturas 

de bloqueo, debida a su vez a una distribución de tamaños de las partículas
25,

 
26

. De 

acuerdo a las curvas FC / ZFC, la temperatura de bloqueo parece ser inferior a la 

temperatura ambiente, es decir, las tres muestras deberían ser superparamagnéticas a 

temperatura ambiente, lo que estaría en contradicción con los resultados de la 

susceptibilidad transversal. Sin embargo, esto es un efecto del campo magnético 

aplicado durante las medidas, pues es bien conocido que dicho campo magnético 

disminuye la barrera de potencial, desplazando el máximo de las curvas FC/ZFC hacia 

temperaturas más bajas
27,

 
28

. 

FIG.1.Curvas ZFC/FC para nanopartículas de Co con espesor nominal de 3 nm cubiertas por un capping de Pt. 
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FIG.2.Curvas ZFC/FC para nanopartículas de Co con espesor nominal de 2 nm  cubiertas por un capping de Au. 

 

Por otro lado, también se evidenció que la dispersión en el campo de anisotropía 

está estrechamente relacionada con la dispersión en el tamaño de las partículas 

observado por AFM. 
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Capítulo 4 

 

Bicapas Co/V y V/Co crecidas epitaxialmente sobre 

MgO 

 

Artículo III 

 

Artículo publicado en la revista JOURNAL OF APPLIED PHYSICS: 

“Structural and Magnetic Properties of V/Cofcc Cohcp/V Bilayers Grown on MgO(100): 

A Comparative Study” 

 

Artículo IV 

 

Artículo publicado en la revista JOURNAL OF PHYSICS D: APPLIED 

PHYSICS: “Fourfold Magnetic Anisotropy, Coercivity and Magnetization Reversal of 

Co/V Bilayers Grown on MgO(001)” 

 

4.1   Resumen 

 

Otro bloque de esta tesis consistió en la fabricación de láminas delgadas de Co 

con una estructura epitaxial. Para ello fue indispensable la elección de un substrato 

cristalino. En definitiva, se trata de analizar la influencia que tiene la estructura 

cristalina del cobalto en la anisotropía magnética de láminas delgadas epitaxiales del 

tipo V/Co y Co/V. El sustrato escogido fue MgO(001). Estos substratos son comerciales 

y en el laboratorio se sometieron a una inmersión en alcohol isopropílico (C3H8O) para 

disolver las primeras capas de la superficie eliminando posibles residuos. 

Posteriormente se calentaron durante 30 minutos a 450ºC en la campana de UHV para 

eliminar los restos del alcohol. El MgO se escogió como substrato por la similitud del 

parámetro de red con el de los metales Co y V en comparación con el que producirían 

otros substratos como el Si. Además el MgO posee excelentes propiedades como 

barrera de difusión atómica y como aislante eléctrico. En el crecimiento de sistemas 
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epitaxiales en forma de lámina delgada es muy importante partir siempre de una 

superficie idéntica, fácilmente reproducible y con el menor número de defectos para que 

éstos no influyan de una manera aleatoria en los proceses magnéticos del sistema. Por 

estas razones, se depositó en todos los casos una capa buffer de MgO sobre los 

substratos comerciales MgO(001) debidamente tratados. En este caso se creó una 

interfaz homoepitaxial. El crecimiento de la capa buffer se hizo mediante ablación láser 

de un blanco monocristalino de MgO(001) rotatorio. El espesor depositado para todas 

las muestras, calibrado mediante perfilómetro, fue de 80 Å con un ritmo de deposición 

de 8 Å/min. Para prevenir la oxidación de las muestras, se depositó en todas mediante 

sputtering triodo una capa de Al de un espesor de 30 Å a temperatura ambiente. El ritmo 

de deposición fue de 20 Å/min. Además el aluminio presenta una baja polarizabilidad 

con lo cual no jugará un papel muy importante en los procesos magnéticos del sistema 

Co/V. 

 

La estructura cristalográfica de las muestras ha sido investigada por difracción 

de rayos X ex-situ. Se han realizado barridos simétricos (2 / ) y asimétricos ( ) para 

estudiar la forma de crecimiento en dirección perpendicular al plano de la muestra y las 

relaciones epitaxiales entre las diferentes capas. A modo de resumen, las relaciones 

epitaxiales encontradas en cada sistema, la estructura cristalina del compuesto y su 

dirección de crecimiento son: 

 

Co(001)fcc[100]||MgO(001)[100] 

 

Co( 0211 )hcp[0001]||V(001)bcc[100]||MgO(001)[110] 

 

Co( 0211 )hcp[0001]||V(001)bcc[010]||MgO(001)[ 011 ] 

 

Cuando el cobalto se crece sobre óxido de magnesio exhibe una estructura 

cristalina fcc, mientras que si está depositado sobre vanadio su estructura es la hcp. Este 

cambio tan drástico afectará de manera fundamental a las propiedades magnéticas de 

estos sistemas. 

 

Los ciclos de histéresis de todas las láminas se han medido mediante efecto Kerr 

transversal explorando en todas las direcciones los procesos de imanación dentro del 



Bicapas Co/V y V/Co crecidas epitaxialmente sobre MgO 

 

                    33 

 

 

plano de la película. Fuera del plano, mediante efecto Kerr polar, no se encontró señal 

remanente de imanación en ninguna muestra, indicando una fuerte anisotropía de forma 

debido a la estructura en 2D de los sistemas que coloca a la imanación siempre en el 

plano de la película. 

 

Cuando el espesor de Co fcc es de 100 Å, se obtiene una clara anisotropía 

magnética biáxica con dos ejes fáciles a lo largo de las direcciones [110]Co y [ 011 ]Co, 

mientras que los ejes difíciles se disponen en las direcciones [100]Co y [010]Co. Esto es 

lo esperado en compuestos con estructura cristalina cúbica centrada en las caras, como 

en el caso del Níquel, cuyos ejes de fácil imanación son las familias <111>. En el caso 

presente estas direcciones se encuentran fuera del plano de la película y por tanto debido 

a la anisotropía de forma la imanación no se coloca en esta dirección. Los siguientes 

ejes de fácil imanación son las familias <110> que sí se encuentran en el plano de la 

muestra, mientras que los ejes difíciles son las aristas del cubo <100>. Como se observa 

en el ciclo de histéresis del eje fácil para 100 Å de Co fcc la inversión de la imanación 

se produce de un modo muy abrupto pasando de un estado de saturación a otro en 

sentido contrario en un margen muy pequeño de campo magnético aplicado, lo cual 

implica que el proceso dominante es el desplazamiento de paredes mediante la 

nucleación y posterior propagación de paredes de dominio de 90º o 180º. Cuando el 

campo magnético se aplica a lo largo de alguna dirección difícil, conforme se va 

disminuyendo desde un estado de saturación la imanación se va reduciendo por 

rotaciones coherentes hasta un valor próximo de MS/2
1/2

 (valor de la imanación 

remanente en el caso ideal). Una vez alcanzado el valor de campo negativo 

correspondiente al campo coercitivo (HC ≈ 10 Oe), la imanación se invierte 

abruptamente a lo largo del eje fácil hasta alcanzar el valor de -MS/2
1/2

 debido a la 

nucleación de dominios orientados a lo largo de los ejes fáciles con su posterior 

propagación de paredes. Aumentando todavía más la magnitud del campo aplicado, la 

imanación rotará reversiblemente hasta alcanzar la dirección del eje difícil. Este 

comportamiento implica que para un espesor nominal de 100 Å de cobalto el sistema se 

comporta de un modo continuo, es decir, aunque exista un cierto crecimiento granular 

todo el sistema está magnéticamente conectado entre sí permitiendo un rápido 

desplazamiento de paredes a través de él. 
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Todo lo contrario ocurre en los sistemas de 30 Å Al / 20 Å Co / MgO(001) y     

30 Å Al / 15 Å V / 20 Å Co / MgO(001) donde, a través de los ciclos de histéresis, no es 

posible detectar una clara anisotropía magnética en el plano. Esto es típico de un 

crecimiento en forma de islas magnéticas sobre la superficie de MgO las cuales no están 

todas ellas en contacto directo entre sí, impidiendo la inversión total de la imanación a 

través de un desplazamiento de paredes, de forma que cada isla con su propia 

anisotropía contribuye a los procesos magnéticos. El campo coercitivo según las 

direcciones [110]Co, [ 011 ]Co, [100]Co y [010]Co es aproximadamente de 20 Oe en todos 

los casos, además no es observada una modificación apreciable debido a la presencia de 

vanadio sobre cobalto. 

 

Los ciclos de histéresis medidos para el sistema Co( 0211 )hcp / V(001)bcc / 

MgO(001) muestran dos claros ejes de fácil imanación a lo largo de las direcciones 

[110]MgO y [ 011 ]MgO las cuales se corresponden con los ejes „c‟ del cobalto hcp crecido 

sobre las aristas del vanadio bcc. Para espesores de 40 Å, 100 Å y 200 Å de cobalto se 

observa una pequeña asimetría del ciclo de histéresis a lo largo de las direcciones de 

difícil imanación ([100]MgO||[110]V y [010]MgO||[ 011 ]V), ya que los campos coercitivos 

no coinciden en las dos ramas del ciclo. Como se demostrará posteriormente mediante 

medidas de susceptibilidad transversal, esto es debido a la no saturación según estas 

direcciones, de forma que se están describiendo ciclos de histéresis menores. Se observa 

una anisotropía magnética biáxica, con los ejes fáciles paralelos a los ejes „c‟ de cada 

uno de los dominios hcp, indicando una distribución de volúmenes de ambos dominios, 

en concordancia con los datos de rayos X. 

 

Para un espesor de 20 Å de cobalto hcp se observan unos ciclos de histéresis 

menos cuadrados que en el caso de las muestras de 40 Å, 100 Å y 200 Å de cobalto hcp. 

Esto puede indicar un cierto crecimiento en forma de islas no conectadas 

magnéticamente. Sin embargo, en contraste con el caso de 20 Å Co / MgO(001), aquí la 

anisotropía magnética es todavía observable en el ciclo de histéresis con una fuerte 

reducción del campo coercitivo en la dirección [100]MgO comparado con la dirección 

[110]MgO. 
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En la tabla siguiente se presentan los campos coercitivos de las muestras 

estudiadas. En los casos en los que aparecen dos valores, ambos corresponden a los 

valores medidos en cada rama del ciclo (ciclos asimétricos). 

 

Tabla I. Estructura y espesores de las tricapas V/Co/MgO y Co/V/MgO. Campos 

coercitivos a lo largo del eje fácil (dirección [110]MgO) y difícil (dirección [100]MgO).  

En el caso de ciclos de histéresis asimétricos se dan dos valores, cada uno 

correspondiente a cada rama del ciclo.   

 

  HC (Oe)    [110]MgO HC (Oe)    [100]MgO 

Co FCC 

20 Å Co / MgO 21 23 

15 Å V / 20 Å Co / MgO 20 22 

100 Å Co / MgO 15 9 

Co HCP 

20 Å Co / 10 Å V / MgO 47 30 

20 Å Co / 20 Å V / MgO 53 45 

20 Å Co / 40 Å V / MgO 70 60 

40 Å Co / 40 Å V / MgO 84 70 / 50 

100 Å Co / 40 Å V / MgO 173 133 / 103 

200 Å Co / 40 Å V / MgO 140 90 / 100 

 

Esta diferencia en el comportamiento entre 20 Å Co / MgO(001) y 20 Å Co / V / 

MgO(001) radica en la propia diferencia en la anisotropía magnetocristalina de las dos 

fases del cobalto, dado que la constante de anisotropía uniáxica K1U para el Co hcp es 

aproximadamente siete veces mayor que la constante de anisotropía K1C para el Co fcc a 

temperatura ambiente. Por otro lado, se observa que para las muestras 20 Å Co / x Å V / 

MgO(001) (con x = 10 Å, 20 Å y 40 Å) conforme va disminuyendo el espesor de la 

capa de vanadio, la muestra se hace magnéticamente más blanda, mostrando una 

reducción en el campo coercitivo detectado. Esto es explicado fácilmente si se tiene en 

cuenta que para espesores pequeños de vanadio la capa no será continua, quedando 

zonas en las cuales el vanadio no crece sobre el óxido de magnesio, de forma que al 

depositar el cobalto habrá partes de la película en las que crezca en su fase hcp sobre el 

vanadio, pero habrá otras zonas (las cuales aumentan a medida que el espesor nominal 

de vanadio decrece) en las que el cobalto crezca en su fase fcc directamente sobre el 

óxido de magnesio, con lo cual cuanto más volumen de cobalto fcc crezca, la muestra 

será magnéticamente más blanda. La coexistencia de estas dos fases hcp y fcc del 

cobalto será puesta de manifiesto otra vez mediante medidas de susceptibilidad 
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transversal. También se trató de detectar estas fases mediante difracción de rayos X, 

pero los resultados no fueron concluyentes debido a la poca cantidad de cobalto de las 

láminas. 

 

Las medidas de susceptibilidad transversal (TS) para el Co fcc muestran una 

simetría biáxica, como es esperado debido a su propia estructura cristalina, con dos ejes 

de fácil imanación y dos de difícil imanación alternativamente dispuestos a 45º en el 

plano de la muestra. Esta anisotropía magnética no pudo ser observada en los ciclos de 

histéresis para las láminas delgadas de 20 Å de Co fcc, como ya fue mencionado 

anteriormente. Esto muestra claramente que las medidas de TS son mucho más 

sensibles que los ciclos de histéresis para detectar la anisotropía magnética. 

Dependiendo del espesor de Co depositado han sido observados dos comportamientos 

diferentes. Por un lado, las muestras con 20 Å de Co fcc exhiben unas propiedades 

similares. Cuando el campo magnético continuo H es aplicado a lo largo de la dirección 

[110]Co la TS muestra un comportamiento de eje de fácil imanación con un decaimiento 

de la señal en el rango 15 - 25 Oe correspondiente a su campo coercitivo según esta 

dirección. Cuando H es aplicado según la dirección [ 011 ]Co la imanación se invierte en 

el rango 5 - 35 Oe pero el procedimiento no es equivalente puesto que según este eje de 

fácil imanación se observa un mínimo en la señal de TS. Esto es debido a un 

alineamiento de la imanación a lo largo de la dirección [110]Co durante el proceso de 

inversión de la imanación a lo largo del eje [ 011 ]Co. Comportamientos similares han 

sido observados en Fe crecido sobre MgO, dándose como explicación la presencia de 

una anisotropía uniáxica superpuesta debido a la existencia de pequeños escalones en el 

substrato de MgO. Este hecho debería observarse en los ciclos de histéresis de forma 

que el ciclo a lo largo del eje [ 011 ]Co presentaría un pequeño escalón, sin embargo, no 

pudo ser confirmado de esta forma, mostrándose una vez más la mayor sensibilidad que 

poseen las medidas de TS. En simulaciones teóricas de TS también fue demostrada la 

existencia de un mínimo en la TS de un eje fácil cuando existe una anisotropía uniáxica 

superpuesta sobre otra anisotropía biáxica. Por otro lado, en las medidas de TS a lo 

largo de los ejes fáciles se puede observar que la imanación se invierte para campos 

magnéticos ligeramente menores en 15 Å V / 20 Å Co / MgO que para 20 Å Co / MgO, 

lo cual indica una posible polarización del vanadio favoreciendo la interacción 

magnética entre granos lo que implica una mayor facilidad en la inversión de la 
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imanación. Cuando el campo magnético continuo es aplicado a lo largo de las 

direcciones de difícil imanación ([100]Co y [010]Co) se obtienen curvas de TS muy 

similares para los dos ejes difíciles. Las muestras con 20 Å de Co fcc exhiben un 

comportamiento casi idéntico con ambos máximos simétricamente dispuestos en ±100 

Oe, el cual se corresponde con el campo de anisotropía macroscópica efectiva de las 

láminas. Estos resultados experimentales fueron comparados con los obtenidos de forma 

teórica para un monodominio de Co fcc. 

 

En contraposición, para 100 Å de Co fcc se obtuvo un comportamiento distinto 

al obtenido para 20 Å de Co FCC. Esto ya fue evidenciado desde un principio con los 

ciclos de histéresis, pero además las medidas de TS aportan nuevas evidencias. La 

inversión de la imanación a lo largo de los ejes fáciles se produce en un intervalo de 

campo magnético aplicado mucho menor, entre 14 - 17 Oe para la dirección [110]Co y 

10 - 18 Oe para la dirección [ 011 ]Co. La TS según el eje difícil [100]Co muestra dos 

máximos con mucha menos dispersión dispuestos simétricamente en ±230 Oe, de forma 

que este campo de anisotropía macroscópica efectiva es mayor que el detectado para las 

dos láminas más delgadas debido a un incremento de la anisotropía magnética. Todos 

estos resultados indican que para 100 Å de Co fcc el crecimiento es continuo, mientras 

que para un espesor de 20 Å las láminas son discontinuas. Una prueba clara de este 

hecho lo evidencia la inversa de la TS, la cual en la región de saturación no depende 

linealmente con el campo magnético para las muestras con 20 Å de Co fcc. Sin 

embargo, la inversa de la TS muestra una clara linealidad con el campo magnético 

aplicado para la lámina de 100 Å de Co FCC. La anisotropía magnética uniáxica 

superpuesta sigue manifestándose en esta lámina de 100 Å de Co, de forma que las 

medidas de TS indican claramente que los dos ejes de fácil imanación no son 

equivalentes. 

 

Mediante medidas de TS se ha puesto de manifiesto que para el sistema 

Al/Co/V/MgO todas las muestras exhiben una anisotropía magnética macroscópica 

biáxica en el plano, como es esperado tras conocer su particular estructura. Los ejes de 

fácil imanación se disponen a lo largo de las direcciones [110]MgO y [ 011 ]MgO, las 

cuales se corresponden con los dos dominios de ejes [0001] del Co hcp. Los ejes de 

difícil imanación se encuentran según las direcciones [100]MgO y [010]MgO, es decir, 



Bicapas Co/V y V/Co crecidas epitaxialmente sobre MgO 

 

38 

 

alternativamente a 45º de cada eje fácil. Si se mantiene fijo el espesor de Co en 20 Å, a 

medida que aumenta el espesor de vanadio también crece el campo de anisotropía 

macroscópica efectiva, pasando de 207 Oe para 10 Å de vanadio a 247 Oe para 40 Å de 

vanadio. Esto indica que con espesores de la capa de vanadio menores aparecen 

discontinuidades, de forma que al depositar encima el cobalto habrá zonas en las que 

crezca en su fase hcp sobre el vanadio y otras zonas donde presentará su fase fcc al 

depositarse directamente sobre el óxido de magnesio. Cuando aumenta el espesor de 

vanadio las discontinuidades disminuyen, haciendo que el volumen de Co fcc también 

disminuya a favor de un aumento del volumen de Co hcp lo que repercute directamente 

en un incremento de la anisotropía macroscópica efectiva dada la mayor dureza 

magnética del Co hcp. La coexistencia de estas dos fases del cobalto también ha sido 

puesta de manifiesto en sistemas de Co/Cr/MgO y Co/Mo/MgO mediante medidas de 

histéresis magnética. Por otro lado, la inversión de la imanación según los ejes fáciles se 

produce de una manera suave en un intervalo de campo magnético que ronda los 20 Oe 

para cada muestra, indicando que la lámina de 20 Å de Co no es continua. Además a 

medida que aumenta el espesor de la capa de vanadio también aumenta el valor del 

campo coercitivo, ya que éste está intrínsecamente relacionado con el campo de 

anisotropía del sistema. Cuando el espesor de la capa de vanadio es de 40 Å ya no se 

observa ninguna diferencia en los procesos de inversión entre los dos ejes de fácil 

imanación siendo ambos idénticos, de forma que la anisotropía uniáxica superpuesta ha 

desaparecido no produciéndose el mínimo característico en la señal de TS, lo que apoya 

la hipótesis de que esta anisotropía uniáxica superpuesta está inducida por rugosidades o 

dislocaciones en el „buffer‟ de óxido de magnesio crecido mediante ablación láser. En 

conclusión, se puede afirmar que para un espesor de 40 Å de vanadio no habrá 

discontinuidades en la lámina, con lo cual todo el volumen de cobalto crecido sobre ésta 

presentará la fase cristalina hcp. 

 

El espesor de cobalto hcp depositado sobre vanadio influye tanto en los procesos 

de inversión de la imanación como en los valores del campo coercitivo y de la 

anisotropía magnética. Según los resultados anteriores se supone que para un espesor 

nominal de 40 Å de vanadio la capa es continua, con lo cual todo el volumen de cobalto 

crecido sobre este espesor presentará la estructura cristalina hcp. Con lo cual se 

mantuvo fijo el espesor de V en 40 Å y se varió el espesor de Co. Las láminas delgadas 

presentaron una anisotropía magnética en el plano con simetría biáxica, además debido 
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al espesor del „buffer‟ de vanadio no fue detectada ninguna anisotropía inducida. 

Cuando se observa el comportamiento de la TS según el eje de difícil imanación 

[100]MgO||[110]V el campo de anisotropía macroscópica efectiva detectado para 20 Å de 

Co hcp ronda los 250 Oe, mientras que para espesores mayores de cobalto la anisotropía 

magnética aumenta lo suficiente como para que las láminas no puedan ser saturadas en 

el dispositivo experimental (el máximo campo magnético alcanzado para la medida de 

la TS es de 430 Oe) de forma que las medidas de TS se encuentran entre los dos picos 

de saturación. En este último caso, se observa que los procesos de imanación son 

asimétricos, hecho característico de la medida de ciclos de histéresis menores. Esta 

asimetría en el campo coercitivo ya se intuía en los ciclos de histéresis medidos 

mediante efecto Kerr transversal según la dirección de difícil imanación. Para 

comprobar de manera definitiva este proceso de asimetría se realizaron medidas de los 

ciclos de histéresis mediante un SQUID, para 200 Å de Co hcp, según varias 

direcciones. Cuando el campo magnético aplicado se fijó entre ±250 Oe se obtuvieron 

los ciclos de histéresis menores con su clara asimetría, donde aún faltan procesos por 

completar. En cambio, cuando el campo magnético aplicado fue suficientemente 

elevado (±3000 Oe) se obtuvieron los ciclos de histéresis con una perfecta simetría, 

indicando que se ha sobrepasado el campo de anisotropía macroscópica efectiva. 

 

Por otro lado, el proceso de inversión de la imanación según los ejes fáciles 

también está influenciado por el espesor de cobalto depositado. Mientras que para 20 Å 

de Co hcp la inversión de la imanación tiene lugar en un rango amplio entre 47 - 64 Oe 

lo que indica una cierta discontinuidad de la capa, para espesores de 40 Å, 100 Å y 200 

Å el rango del campo magnético en el cual tiene lugar la inversión de la imanación se 

hace cada más pequeño, de forma que el salto en la señal de TS es más abrupto debido a 

un rápido desplazamiento de paredes a través de la lámina. Aunque en este caso la TS 

no sigue un comportamiento de saturación a campos magnéticos elevados ya que sólo 

muestra un decaimiento lineal, los procesos magnéticos son simétricos, como también 

es evidenciado en los ciclos de histéresis. Esta simetría es consecuencia de la 

microestructura de las muestras ya que el campo coercitivo observado se corresponde 

con la inversión de la imanación según los dominios de ejes „c‟ del cobalto paralelos al 

campo magnético continuo aplicado, mientras que los otros dominios de ejes „c‟ se 

encuentran en dirección perpendicular, de manera que irán rotando reversiblemente con 

el campo. También es importante remarcar la pequeña pero apreciable diferencia en el 
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valor del campo coercitivo según los dos ejes de fácil imanación. Esta circunstancia 

observada para las muestras con más espesor de Co hcp puede deberse a una diferencia 

en las constantes de anisotropía magnética entre las dos regiones con los ejes „c‟ del 

cobalto perpendiculares, atribuyéndose a una pequeña diferencia en la cantidad de 

cobalto crecido en ambos dominios, lo cual sería difícilmente detectable mediante 

barridos asimétricos de rayos X. 
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4.2 Artículo III 
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4.3 Artículo IV 
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Capítulo 5 

 

Conclusiones 

 

La idea general del trabajo ha sido explicar los diferentes comportamientos 

magnéticos que pueden tener las láminas delgadas de Co dependiendo de las 

características estructurales, substratos y condiciones de deposición. Para ello se han 

depositado y caracterizado láminas delgadas de Co crecidas por diferentes medios y 

sobre diferentes sustratos, con los siguientes resultados: 

 

Co con crecimiento no epitaxial crecido sobre vidrio: 

 

- No se observa formación de islas. Los patrones XRD muestran que las láminas 

son policristalinas con fase principalmente hcp. 

- El tamaño del grano aumenta con el espesor de las láminas y desempeña un 

papel determinante en la evolución de la anisotropía de las muestras, que varía 

desde una anisotropía uniáxica muy bien definida hasta un comportamiento 

cuasi-isótropo. 

- Los valores del campo de anclaje llegan a ser el doble del campo coercitivo, 

aumentado con el espesor de Co. 

 

Co con crecimiento no epitaxial en forma de islas crecido sobre Si3N4: 

 

- Todas las láminas delgadas mostraron un comportamiento magnético isótropo. 

- El sistema presenta un claro crecimiento 3D debido a la alta temperatura del 

sustrato durante el proceso de deposición. 

- Los resultados AFM muestran un patrón nanoestructurado bien definido para las 

muestras con espesores nominales por debajo de los 5 nm. A medida que el 

espesor de Co aumenta, las partículas incrementan su tamaño y terminan 

percolando. 

- La anisotropía magnética efectiva está ligada al tamaño de la partícula, a la 

distribución de tamaños y a la interacción interpartícula. El recubrimiento de Au 
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(poco polarizable) o Pt (altamente polarizable) modifica de manera significativa 

la interacción entre partículas. 

 

Bicapas Co/V y V/Co  con crecimiento epitaxial crecidas sobre MgO: 

 

- Cuando se crece Co sobre óxido de magnesio exhibe una estructura cristalina 

fcc, mientras que si está depositado sobre vanadio su estructura es hcp, 

afectando de manera fundamental a las propiedades magnéticas de estos 

sistemas. 

 

- No se encontró, mediante efecto Kerr polar, señal remanente de imanación en 

ninguna muestra, lo que indica una fuerte anisotropía de forma debido a la 

estructura 2D de los sistemas estudiados, que coloca a la imanación siempre en 

el plano de la película. 

 

- Los ciclos de histéresis medidos para el sistema Cohcp/Vbcc/MgO muestran dos 

claros ejes de fácil imanación los cuales se corresponden con los ejes „c‟ del 

cobalto hcp crecido sobre las aristas de vanadio bcc. 

 

- En muestras con espesores de Co 40 Å, 100 Å y 200 Å crecidas sobre V se 

observa una pequeña asimetría del ciclo de histéresis a lo largo de las 

direcciones de difícil imanación. 

 

- El espesor de cobalto hcp depositado sobre vanadio influye tanto en los procesos 

de inversión de la imanación como en los valores de campo coercitivo y de la 

anisotropía magnética. 
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