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摘要  用磁控溅射法, 在加热到400℃的MgO(001)基片上, 得到25 nm厚的A1相FePt软磁

薄膜, 经过热处理使之发生不同程度的A1→L10相转变, 在450℃继续生长50 nm厚的

FeRh, 并在相同温度连续保温24 h, 使FeRh层转变为有序的B2相, 得到具有热致反铁磁-

铁磁转变性质的FePt/FeRh双层复合磁性薄膜. 结果表明, FePt层和FeRh层都有(001)取向; 

在生长FeRh层之前, 如果FePt层没有或者未完全转变为硬磁的L10相, 可以使FeRh层的反

铁磁-铁磁转变温度由100℃提高到200℃; 沿垂直于膜面的方向施加磁场, 双层薄膜的室

温磁化曲线呈方形, 矫顽力可达到7.4 kOe; 升温使FeRh层转变为软铁磁性, 反磁化过程

的磁化强度在2个特征磁场附近发生跳跃, 显示双层膜中形成了磁性弹簧, 矫顽力可下降

一半以上. FeRh反铁磁-铁磁转变温度升高的原因在于有适量的Pt从FePt层析出并扩散进

入FeRh层, 用于制作热辅助复合垂直磁存储介质, 有助于提高稳定性.  
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将铁磁性 (ferromagnetic, FM)物质和反铁磁性

(antiferromagnetic, AFM)物质组成的接触体系置于静

磁场中, 如果FM物质的居里温度高于AFM物质的奈

尔温度 , 则温度从奈尔温度以上下降到奈尔温度以

下, 靠近AFM磁矩的FM磁矩与未被抵消的剩余AFM

磁矩会发生交换耦合, 称为交换偏置(exchange bias)

作用, 能够导致磁化曲线移位、磁转矩出现正弦分量

以及高场下磁矩转动不可逆等现象 [1,2]. 后来发现 , 

层间直接接触或隔着非磁性中间层 , 在由硬磁性物

质和软磁性物质构成的层状体系内 , 也可以出现这

种耦合作用 [3,4]. 如果界面两侧的磁矩方向相同 , 则

称为交换弹性(exchange spring)作用, 在直接接触的

硬磁层和软磁层间更普遍地出现 , 可用来兼得硬磁

相的高矫顽力和软磁相的高饱和磁化强度 , 提高永

磁体的磁能积[5]. 两种作用在磁头、磁存储介质、隧

道结、自旋阀、高性能膜式微小永磁体等领域都受到

重视 [6~19]. 交换偏置作用可以稳定铁磁颗粒的磁矩 , 

提高矫顽力 [20~24]. 交换弹性作用则有助于推动硬磁

颗粒的磁矩反转, 降低矫顽力[25,26]. 利用铁磁性材料

制作磁存储介质 , 要实现10 Tb/in2以上的面存储密

度 , 晶粒尺寸须小于3 nm, 普通磁性材料无法胜

任[27]. 因此, 2008年起, 磁存储介质已经全面由面内

磁化模式改用垂直磁化模式 , 依靠开发单轴磁晶各

向异性能密度高的材料来降低保持热稳定性的极限

尺寸(即超顺磁极限), 提高面存储密度. L10相FePt合

金具有有序的面心四方(face centered tetragonal, fct)
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结构, 其单轴磁晶各向异性能密度接近7×107 erg/cc 

(1 erg/cc=101 J/m3)[28~31], 受到广泛关注. 粒径进入

10 nm量级 , 室温矫顽力可达70 kOe (1 Oe=103/4 

A/m)[32]. 小颗粒具有如此大的开关场 , 可以很好地

解决热稳定性问题 , 却远远超过了写磁头能够提供

的磁场强度(15~18 kOe). 信噪比要求颗粒的尺寸尽

可能小、热稳定性要求颗粒的开关场尽可能高, 而可

写性又要求颗粒的开关场不能太高 , 三者交织在一

起 , 相互矛盾 , 形成制约磁存储技术进一步发展的

“三角困境”. 为了提高颗粒的开关场, 除了提高磁晶

各向异性能, 还可以引入交换偏置作用. 而为了降低

颗粒的开关场, 除了引入交换弹性作用, 又提出热辅

助(heat assisted)和微波辅助(microwave assisted)两种

重要技术 [33]. 基于交换弹性作用的交换耦合复合介

质(exchange coupled composite media)也称为畴壁辅

助介质(domain wall assisted media), 硬磁性物质和软

磁性物质的界面可以是磁性突变的也可以是渐变

的 [34~36]. 磁场比硬磁区的开关场低得多 , 软磁区内

就可形核产生畴壁. 随着磁场增大, 畴壁被逐渐压向

界面. 磁场大到使畴壁突破界面进入硬磁区, 开关动

作即告完成 [33]. 微波辅助技术利用磁矩绕各向异性

易轴旋进的现象, 对颗粒施加适当频率的交变磁场, 

与旋进发生共振 , 以此来降低开关场 [37~39]. 热辅助

技术利用材料的矫顽力随温度的升高而下降(在温度

达到居里温度后矫顽力消失)的性质, 在写入的瞬时

对磁性颗粒进行加热 , 从而降低开关场 [34,37,40]. 然

而, 单纯依靠这些手段中的某一种, 还是不能彻底破

解上述的“三角困境”.  

有序的B2相FeRh合金具有体心四方(body cen-

tered tetragonal, bct) 结 构 , 在 100 ℃ 附 近 会 发 生

AFM-FM一级相变 [41~43]. 将这种材料与L10-FePt结

合, 形成复合体, 则可以利用热辅助技术, 在写入数

据时, 用很细的激光束照射改写区域, 使被照射处的

FeRh发热, 转变为软磁性, 对FePt产生弹性作用, 有

利于在低磁场完成改写; 而保存数据时, 反铁磁性的

FeRh对FePt起到偏置作用, FePt的磁矩受到钉扎, 磁

性更稳定[44~46]. 这种想法将交换偏置、交换弹性和热

辅助三种技术结合在一起, FeRh层起到双重作用, 既

可以增强FePt颗粒在室温的稳定性 , 允许颗粒尺寸

更小, 又能够依靠升温来降低FePt颗粒的开关场.  

但是FeRh的AFM-FM转变温度与室温过于接近, 

不利于常温环境中的应用. 有研究发现, 掺入少量的

Pt, Co, Ir, Ni等元素, 可以改变FeRh的AFM-FM转变

温度 [43]. 其中 , 将Fe50(Rh1xPtx)50薄膜中掺入Pt的比

例 x控制在0~15%范围 , 其AFM-FM转变温度可由

100℃升高到250℃ [47]. 然而 , 一直未见将转变温度

提高后, 再与FePt形成复合薄膜的报道. 这可能与形

成双层复合薄膜过程中的层间混合有关 , 因为使

FePt和FeRh形成有序结构都需要经历700℃以上的高

温环节 . 我们的初步研究结果表明 , 在Fe40Pt60上生

长FeRh, 并在450℃进行长时间的热处理, FeRh层出

现有序化迹象而且没有发生层间混合 ; 适当降低

FePt层的A1→L10转变程度 , FePt/FeRh双层薄膜的

AFM-FM转变温度也可以达到200℃, 经过分析认为

与Pt在热处理过程中的扩散有关[48]. 不过, 无论在室

温测量还是在300℃测量 , 矫顽力都很低 , 应该是

FePt层的成分偏离1:1过远所致 . 本文将FePt层的原

子比改为接近1:1, 进一步分析FePt层A1→L10转变

程度对FePt/FeRh双层薄膜的结构、AFM-FM转变性

质及矫顽力的影响, 探索将FePt/FeRh复合薄膜应用

于热辅助磁存储介质的可行性.  

1  实验 

为了形成(001)织构, 用MgO(001)单晶基片作为

基底. A1-FePt具有面心立方(face centered cubic, fcc)

结构, Fe和Pt两种原子随机分布在点阵上, 晶格常数

为aFePt=0.3841 nm. MgO也具有fcc结构, 晶格常数为

aMgO=0.4203 nm, 与aFePt比较接近, 可作为种晶来取

向生长FePt(001)晶体. FeRh合金的无序相具有体心

立方(body centered cubic, bcc)结构, 晶格常数为aFeRh= 

0.2735 nm, 格子的面对角线为 2 aFeRh=0.3868 nm, 

单胞基矢相对于 FePt的单胞基矢旋转 45°角 , 在

FePt(001)晶体上也可以实现(001)取向生长.  

成膜采用高真空磁控溅射镀膜方法 . 背景真空

度优于2×105 Pa, 工作时Ar气气压为2.8 Pa. FePt层

的成膜温度为400℃. 低于此温度, 薄膜的(001)取向

不良, 说明晶格畸变和热运动会同时影响成膜质量. 

从能量角度考虑 , 这两个因素在后续的有序化进程

中也应该起作用 . Fe, Pt和Rh靶材的纯度均不低于

99.9%. 先在MgO(001)基片上生长25 nm厚的FePt, 

成膜后取出样品放入真空热处理炉, 进行6 h的热处

理 , 温度Ta控制在  450~700℃范围 , 用来改变A1→

L10转变程度. 将热处理前后的样品同时放回磁控溅

射室, 在450℃生长50 nm厚的FeRh. 最后, 对得到的
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FePt/FeRh双层薄膜在450℃继续保温24 h, 促使FeRh

层转变为有序的B2相 . 用扫描电子显微镜(scanning 

electron microscope, SEM)上装配的能量色散谱仪

(energy dispersive spectrometer, EDS)测得薄膜的原子

比成分分别为Fe53Pt47和Fe48Rh52. 用原子力显微镜

(atomic force microscope, AFM)观察薄膜的表面形貌. 

用X射线衍射谱仪(X-ray diffraction, XRD)分析样品

的晶体结构, Cu-K射线源的波长为0.15406 nm. 用

振 动 样 品 磁 强 计 (vibrating sample magnetometer, 

VSM)测量热磁性质(M-T曲线, 测量时沿垂直于膜面

的方向施加10 kOe的恒定磁场)并在不同温度测量磁

化曲线(M-H曲线, 最大磁场为±20 kOe). 计算磁化强

度M时, 计入了FePt层和FeRh层的总体积, 单位换算

关系为1 emu/cc=103 A/m.  

2  结果与讨论 

2.1  FePt单层的性质 

图1给出未生长FeRh层之前, FePt薄膜在不同温

度进行6 h热处理前后的-2 模式XRD谱. 图中只标

出了FePt衍射峰的指数, 其他峰均来自于MgO(001)

基片. 在400℃沉积的FePt薄膜(未经过热处理), 没有

出现明显的(001)峰和(003)峰, 说明薄膜处于无序的

A1相. 只有基础峰出现在2 =48°附近, 指数为(200), 

角度相对于标准(200)峰的位置明显右移, 且半高宽

较大 , 是由于沿面内受到MgO种晶的拉伸作用 , 晶

格发生了畸变, 晶面间距出现分布, 且平均值减小所 

 

图 1  (网络版彩图)FePt 薄膜在不同温度进行热处理的 XRD 图谱. 

图中只标出了 FePt 薄膜的织构峰, 其他峰来自于 MgO 基片 

Figure 1  (Color online) XRD spectra for annealed FePt films. The 
indexed peaks are from the (001) textured FePt 

致. 在450℃进行热处理后, 开始出现(001)峰和(003)

峰, 但强度较弱. 同时基础峰发生分裂, 左侧为(200)

峰 , 来自于A1相 , 右侧为 (002)峰 , 来自于 L10相 . 

(001)峰和(003)峰称为超晶格峰 , 只有Fe原子和Pt原

子实现逐层有序排列 , 破坏了 fcc晶格的消光规律 , 

才会出现. 这表明已经有部分A1相转变为L10相. 将

Ta升高到600℃, 从(200)峰分离出来的(002)峰进一步

增强 , 同时(001)峰和(003)峰也更明显 , 说明有更多

的A1相转变为L10相 . 但(200)峰和(002)峰仍然共存 , 

薄膜依然是A1相和L10相的混合物 . Ta=700℃ , 标识

A1相的(200)峰消失 , 只剩下来自于L10相的(001)、

(002)和(003)峰 , 无其他杂峰出现 , 说明薄膜已经基

本上完成了A1→L10转变. 这样, 通过控制热处理温

度, 就可以获得A1→L10转变程度不同的FePt薄膜. 

图2为FePt薄膜在不同温度经过热处理前后的

AFM图像 . 可以看到 , FePt在经过热处理之前 (图

2(a)), 薄膜呈颗粒状. 表层颗粒细碎, 表面最大高低

差只有2 nm(图中未标出), 表明薄膜很平整且覆盖率

为100%. Ta=450℃(图2(b)), 表层颗粒出现团聚 , 形

成大小不一的圆形岛, 表面最大高低差增大到5 nm, 

说明在晶格应力和热振动的共同作用下 , 薄膜内的

原子开始发生跳跃 , 在向自由能更低的有序排列过

渡中, 邻近颗粒相互靠近并逐渐合并. 在600℃进行

热处理后(图2(c)), 薄膜表面出现了一些大的长方形

规则凹坑, 凹坑边缘多向上隆起, 表面最大高低差增

大到19 nm, 明显是邻近颗粒合并开始导致表层收缩

所致. 用SEM观察并收集EDS谱, 表明在坑内和坑外

区域都同时存在Fe和Pt两种元素 . 这说明凹坑处并

没有露出基片 , 薄膜的覆盖率仍然接近100%. 坑内

和坑外都是片状颗粒, 呈条形, 尺寸比图2(b)的要大

得多. Ta=700℃(图2(d)), FePt薄膜因晶体沿垂直于膜

面的方向长高而分散成很大的岛状颗粒 , 覆盖率只

剩下不足1/4, 表面最大高低差达到150 nm. EDS谱表

明分散的岛状颗粒之间已经不存在Fe, 但仍存在Pt. 

这说明FePt在有序化过程中会伴随Pt原子的析出.  

2.2  FePt/FeRh双层的结构和热磁曲线 

在相转变程度不同的FePt层上生长50 nm厚的

FeRh, 对得到的双层膜在450℃进行24 h的热处理, 

测量双层膜的XRD谱和热磁曲线(M-T曲线), 以此分

析结构变化和AFM-FM转变性质. 用AFM对双层膜的

表面进行观察(图片未给出), 得到的图像与图2相似,  
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图 2  (网络版彩图)FePt 薄膜在不同温度进行热处理的 AFM 图像. (a)~(d)分别为 Ta=400(未进行处理), 450, 600, 700℃ 

Figure 2  (Color online) AFM images for annealed FePt films. (a)~(d) correspond to Ta=400(as-deposited), 450, 600, and 700℃, respectively 

说明FeRh层对FePt层的表面形貌影响不大, 且FeRh

层自身的覆盖率接近100%. 未对FePt层进行热处理

就生长FeRh层, 得到的XRD谱和M-T曲线见图3. 为

了方便, 把样品标记为FePt(400℃)/FeRh, 并在XRD

谱(图3(a))中重新给出了FeRh层成膜之前的衍射结

果 . 在400℃成膜 , 不经过热处理, 得到的FePt薄膜

由A1单相构成, XRD谱中不出现(001)和(003)超晶格

峰. 但是FePt(400℃)/FeRh样品实际上经历过450℃

的温度环境, 因此FePt层的衍射峰实际上与图1中在

450℃进行热处理后的结果相符 .  图3(a)中的FePt 

(400℃)/FeRh样品经历过比图1更长时间的热处理 , 

但是FePt(001)和(003)峰的强度并没有明显差异. 这

说明对于FePt层来说, 在450℃单纯延长保温时间不

会继续提高其A1→L10转变程度 .  这种情况下 ,  若

FePt的有序化进程由晶格畸变应力和热运动共同决

定, 则应该是部分FePt转变为L10相后, 薄膜内应力

有所缓解, 温度又不高, 有序化进程基本中断所致 . 

在2为30°和62°附近出现了来自于FeRh的(001)超晶

格峰和(002)基础峰, 但强度较弱, 可能是因为受FePt

层有序度低的影响, FeRh层内的畸变应力不够均匀. 

但是出现FeRh(001)峰 ,  证明FeRh层已经有序化 . 

FePt和FeRh能够各自形成衍射峰, 说明层间没有发

生混合, 两者间有明确的分界面. M-T曲线(图3(b))显

示, 在温度升高到180℃之前, M主要由FePt层贡献, 

基本保持不变. 之后M开始增加, 说明FeRh层开始发

生AFM→FM转变. M在230℃达到最大, 然后转而下

降 , 是因为在FeRh层完成磁性转变后 , 热扰动对软

磁性FeRh中磁矩平行排列的破坏作用开始显现. 取

升温过程中M的变化达到最大值一半时对应的温度

为平均磁性转变温度Ttr, 则Ttr=205℃. Ttr 由100℃提

高到200℃以上, 应该是有Pt从FePt层扩散进入FeRh

层, 对FeRh起到了掺杂作用所致. 降温曲线在FeRh

层恢复反铁磁性的过渡阶段与升温曲线不重合 , 出

现比FeRh单层膜更明显的热滞, 是由于FePt和FeRh

之间的硬磁/软磁弹性作用会阻碍FeRh内靠近界面处

的磁矩出现反铁磁排列. 就是说, 从界面看, FeRh层 
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图 3  (网络版彩图) FePt(400℃)/FeRh 双层薄膜的 XRD 谱(a)及 M-T 曲线(b) 

Figure 3  (Color online) XRD spectra (a) and M-T curves(b) of FePt(400℃)/FeRh  

在升温过程中是由近及远转变为铁磁性 , 而在降温

过程中是由远及近转变为反铁磁性 , 转变的开始点

分别在转变过程的温度底端和高端 , 两种情况开始

发生的地点和温度都不同, 因此附加上额外的热滞.  

将FePt层在600℃进行热处理后, 再生长FeRh层, 

得到FePt(600℃)/FeRh样品, 其XRD谱和M-T曲线见

图4. 图4(a)显示, 在FePt层上生长FeRh层后, FePt的

(200)基础峰消失, 说明与图3情况相比, FeRh层的成

膜和有序化过程对FePt层的结构有更明显的影响 . 

根据图3(a), 我们已经知道, 在450℃, 即使保温时间

很长 , 也只有部分FePt转变为有序相 . 而图4(a)中 , 

剩余的A1相FePt却在FeRh层成膜后全部转变为L10

相. 讨论图2(d)时已经提到, FePt层完成有序化后, 在

分散的岛状FePt颗粒之间还存在Pt, 但没有Fe. 理论

分析也提示FePt的晶格对称发生改变会伴随Pt元素

的析出[49~51]. 所以对于图4中FePt的有序化进程, 除

了畸变应力和热运动, 还应考虑Pt含量的变化. FePt

层的成分为Fe53Pt47, 如果温度较低, 只有不太多的

FePt转变为L10相, 则析出的Pt会进入A1相, 使得成

分比例向1:1靠近, 有序化温度升高, 有序化进程被

终止. 这是图3的情形. 但是在600℃进行热处理后, 

有序化推进的程度更大, 剩余的A1相进入富Pt状态, 

有序化温度会转而降低, 只是因为剩余的A1相减少, 

晶格畸变变弱 , 造成应力不足 , 有序化进程才被中

止. FeRh层成膜后, 会对FePt施加上额外的畸变应力, 

又满足了有序化继续进行的条件 .  于是图4(a )中

FePt(600℃)/FeRh样品的FePt (200)峰消失. 图4(a)中

FeRh的(001)峰和(002)峰要比图3(a)的情况尖锐些 , 

说明更多的FePt转变为L10相有利于消减FeRh层晶格

畸变的不均匀. 再看M-T曲线 (图4(b)), M开始增加

的温度为170℃, 在225℃达到最大值, Ttr=198℃, 与

图3(b)相比没有明显不同. 热滞的程度也没有明显差 

 

图 4  (网络版彩图)FePt(600℃)/FeRh 双层薄膜的 XRD 谱(a)及 M-T 曲线(b) 

Figure 4  (Color online) XRD spectra (a) and M-T curves (b) of FePt(600℃)/FeRh 
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异, 但是最大磁化强度增大了. 因为在低温段(AFM- 

FM磁性转变发生之前), M与图3(b)相比没有明显变

化 , 所以最大磁化强度的变化应该全部来自于FeRh

层. 其可能的原因有两个: FeRh层内晶格畸变的大小

及均匀程度发生了变化, 使得Fe原子磁矩和Rh原子磁

矩之间的交换作用强度不一样; Pt扩散进入FeRh层内

的浓度变高, 使得FeRh层内的总磁矩增加. 如果是由

后者引起, 那么Pt带着磁矩发生层间转移, 应该同时

会造成FePt层的总磁矩减少. 然而FePt层贡献的磁化

强度并没有明显变化. 因此, 我们倾向于是前者引起.  

将 FePt 层的热处理温度升高到 700 ℃ , 得到

FePt(700℃)/FeRh样品 , 其XRD谱和M-T曲线见图5. 

FePt层在700℃热处理后已经全部转变为L10相 , 其

(200)峰已经消失 . 但是 , FePt(700℃ )/FeRh样品的

XRD谱却在FePt(002)峰前面多出了一个衍射峰 (图

5(a)). 经过分析, 我们认为这是FeRh的相(FeRh3的

合金相 )带来的 , 指数为 (200). FeRh层的成分为

Fe48Rh52, 处于富Rh的状态. 随着Pt逐渐进入FeRh层

并取代Rh在晶格中的位置, 富Rh的程度越来越严重, 

就有可能会分离出相 . 相虽然呈顺磁性 , 但Fe和

Rh都有固有原子磁矩 , 测量磁性时 , 可能会对样品

的磁化强度产生影响. M-T曲线(图5(b))中, M开始增

加的温度为130℃, 达到最大值的温度为210℃, 跨度

明显变大, 且在此温度后又形成了明显的平台阶段, 

表明磁性转变还在继续 . Ttr=170℃ , 与图4(b)相比 , 

突然下降了28℃. 根据图2(d), FePt层的覆盖率只剩

下不到1/4, 而岛状颗粒之间还存在Pt. FePt在完成有

序化后发生了收缩 , 析出的Pt留在了露出的基片表

面上 . 这些Pt全部进入覆盖在其上的FeRh层内 , 使

FeRh的AFM-FM转变温度升高 , 也造成相的出现 . 

由于FePt在生长FeRh之前就已经完成有序化, Pt不能

像图3和4那样较容易地从处于亚稳态的A1-FePt比较

均匀地向FeRh内扩散, 所以覆盖在L10-FePt颗粒上的

FeRh, 内部Pt含量低, AFM-FM转变温度也就低. 这

应该就是图5(b)中磁性转变过程温度跨度大的产生

原因. 可能是由于在FePt颗粒边缘附近, FeRh层内的

Pt含量会因横向扩散形成梯度 , 所以磁性转变过程

中并没有因存在成分不同的两部分FeRh, 而使M突

然变化形成台阶. 图5(b)的最大磁化强度和图4(b)的

差不多, 但降温曲线在低温度段与升温曲线不重合, 

降温曲线的磁化强度明显高于升温曲线的磁化强度. 

这是由于FePt层已经基本完成了有序化 , 磁晶各向

异性能密度高, 且收缩成相互分离的大片岛状颗粒. 

测量M-T曲线的外加磁场为10 kOe, 升温之前一些

FePt颗粒并没有完全被磁化到饱和 , 在颗粒的细颈

部还存在磁化方向与外场方向相反的磁畴 . 温度升

高后 , 受FeRh层转变为软磁性的影响 , 这些反向磁

畴也跟着发生了反转. 温度降低后, 这部分FePt的磁

矩仍然沿着外场方向 , 所以磁化强度比升温之前要

高 . 值得注意的是 , 降温后的磁化强度比图3(b)和

4(b)低温段的磁化强度大(带场降温后 , 未能被磁化

到饱和的FePt颗粒少 , 磁化强度更接近饱和磁化强

度), 应该是γ相FeRh的磁矩沿磁场方向出现择优排

列, 叠加在FePt的磁矩上造成的.   

2.3  FePt/FeRh双层的矫顽力 

在FeRh层成膜前 , FePt层保持高覆盖率且存在

A1相, 可以将Ttr提高到200℃左右(图3和4), 距离室 

 

图 5  (网络版彩图)FePt(700℃)/FeRh 双层薄膜的 XRD 谱(a)及 M-T 曲线(b) 

Figure 5  (Color online) XRD spectra (a) and M-T curves (b) of FePt(700℃)/FeRh 
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温和FePt的居里温度(477℃)都较远, 并且磁性转变

的温度区间较窄, 有利于提高FePt/FeRh热辅助复合

磁存储介质的可靠性 . 为了进一步讨论层间交换作

用的效果 ,  在室温、AFM-FM转变刚开始的温度、

AFM-FM转变基本结束的温度以及300℃, 分别测量

磁化曲线, 分析矫顽力变化. 测量时, 外加磁场范围

为±20 kOe, 方向垂直于膜面 . 图6是FePt(400℃)/ 

FeRh双层薄膜在不同温度测得的M-H曲线. 在室温

(图6(a)), M主要由FePt层贡献, 但是计算时计入了双

层膜的总体积 ,  所以饱和磁化强度只有不足4 00 

emu/cc. 覆盖FeRh层后, FePt层由A1单相变为A1相和

L10相共存(见图3(a)). A1相呈软磁性, L10相呈硬磁性, 

薄膜的平均磁晶各向异性能密度应该还不大 . 但是

室温磁化曲线却呈现出良好的方形, 矫顽力达到7.4 

kOe. 这说明FePt层确实由较为均匀的小颗粒构成 , 

而非真正连续, 并且小颗粒内A1相和L10相之间存在

软磁/硬磁交换弹性作用. 颗粒尺寸够小, 交换弹性

作用使得磁性弹簧的软磁性磁矩和硬磁性磁矩一起

反转; 颗粒比较均匀, 开关场的分布也不大. 温度升

高到175℃(图6(b)), FeRh层发生磁性相变的影响还没

有显现, 矫顽力(5.6 kOe)和饱和磁化强度都有所下

降, 是热扰动影响FePt层内磁矩平行排列的结果. 温

度升高到240℃(图6(c)), FeRh层的磁性转变基本完

成, M由L10-FePt, A1-FePt和FeRh共同贡献, 样品的

反磁化过程被图中所示的3个特征磁场H1, H2和H3分

隔成4个阶段, 矫顽力为3 kOe(≈H3). H1为FeRh的饱

和场, H2为A1-FePt的开关场, H3为L10-FePt的开关场

(即磁性弹簧的不可逆反转场). H1右边为饱和阶段 , 

FePt层和FeRh层都进入饱和磁化状态, M基本不变. 

M在磁场下降到H1时开始减少, 斜率基本维持不变, 

直到H2. H1到H2之间是FeRh层的磁矩在退磁场的作

用下逐步由外磁场方向转向退磁场方向的过程. M在

H2附近出现较为明显的下跳, 是A1-FePt的磁矩在远

离L10-FePt的地方开始反转造成的. 区别于图6(a)和

(b), 因温度升高, 并且失去反铁磁性FeRh的钉扎作

用, L10/A1交换弹性体中软磁性磁矩和硬磁性磁矩能

够一同反转的软磁区临界厚度降低 ,  使得远离

L10-FePt的A1-FePt磁矩, 在FeRh层软磁性反向磁矩

交换力和外磁场的共同作用下, 得以先行反转. 反向

磁畴进入A1-FePt后, 畴壁就被挤压到A1/L10界面附近

(如果L10-FePt与FeRh直接邻接, 则畴壁压向FeRh/L10- 

FePt界面). 在H2到H3之间, L10-FePt的磁矩仍然没有 

 

图 6  FePt(400℃)/FeRh 双层薄膜在不同温度测量得到的 M-H 曲线. (a) 室温; (b) 175℃; (c) 240℃; (d) 300℃  

Figure 6  Out-of-plane hysteresis loops of FePt(400℃)/FeRh measured at (a) room temperature, (b) 175℃, (c) 240℃ and (d) 300℃ 
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反转, 形成台阶, 但M还是在比较缓慢地下降, 是随

着反向磁场的增大, 畴壁逐渐变薄并逼近硬磁/软磁

界面的过程. 畴壁的一侧被L10-FePt硬磁层阻挡, 而

另一侧受到反向磁畴的挤压, 畴壁厚度与外磁场H的

关系[52]可以表示为  

 ,w

s


2A

L
M H

 (1) 

其中A和Ms分别是A1-FePt或FeRh的交换作用常数和

饱和磁化强度 . 反向磁场达到H3, 畴壁突破硬磁/软

磁界面进入L10-FePt, M又开始更明显地变化. 所以, 

H3以后是硬磁相开始反转并趋向饱和的过程 . 温度

为300℃(图6(d)), M在H2和H3处的跳跃已经不明显 , 

但反磁化机理相同 , 矫顽力约为1.2 kOe. 特征磁场

H2和H3的存在 , 有利地证明了在L10-FePt/A1-FePt/ 

FeRh和L10-FePt/FeRh混合体系中存在界面交换作用.  

图7是FePt(600℃)/FeRh双层薄膜在不同温度测

得的M-H曲线. 室温磁化曲线(图7(a))仍然呈现良好

的方形, 但矫顽力降为3.5 kOe. 在覆盖FeRh层之前, 

FePt层中L10相和A1相共存. 在FeRh层成膜并对其进

行热处理的过程中 , 残留的A1-FePt因其中的Pt比Fe

多 , 有序化温度低 , 且有FeRh层额外施加的辅助畸

变应力 , 也逐渐转变为磁晶各向异性能密度较低的

L10相 (图4(a)). 转变过程中析出部分Pt并扩散进入

FeRh层 . 虽然FePt层内A1相已基本消失 , 但是矫顽

力却比图6(a)的低, 主要是FePt颗粒的尺寸大造成的

(图2(c)). 对没有生长FeRh层的FePt单层膜分别在

450℃和600℃进行热处理 , 沿平行和垂直于膜面的

方向施加磁场, 分别测量磁化曲线, 结果证实后者的

有效垂直磁各向异性大 . 热处理温度高而矫顽力下

降的类似现象可参考文献[53]. 温度升高到170℃(图

7(b)), 薄膜的矫顽力降到2.8 kOe. 温度再升高, FeRh

与FePt之间的作用逐渐由交换偏置转变为交换弹性. 

温度升高到235℃(图7(c)), 磁化曲线在特征磁场H2

和H3处的跳跃更明显, 矫顽力为1.6 kOe. 实际上, 比

矫顽力更有意义的是H3(≈2.3 kOe), 代表样品真正

发生磁化反转的磁场. 温度升高到300℃(图7(d)), 磁

化曲线形状基本没变 , 只是饱和磁化强度和H3 (1.5 

kOe)有所下降. 图7(c)和图7(d)里的H2应该为磁晶各

向异性能密度低的L10-FePt所贡献.   

FePt(700℃)/FeRh双层薄膜在室温和300℃测得

的M-H曲线见图8. 因FePt层已经分离成大而厚的岛

状颗粒, 覆盖率很低(见图2(d)), 位于FePt上的FeRh和 

 

图 7  FePt(600℃)/FeRh 双层薄膜在不同温度测量得到的 M-H 曲线. (a) 室温; (b) 170℃; (c) 235℃; (d) 300℃  

Figure 7  Hysteresis loops of FePt(600℃)/FeRh measured at (a)room temperature, (b) 170℃, (c) 235℃ and (d) 300℃  
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图 8  FePt(700℃)/FeRh 双层薄膜的在不同温度测得的 M-H 曲线. (a) 室温; (b) 300℃  

Figure 8  Hysteresis loops of FePt(700℃)/FeRh measured at (a) room temperature and (b) 300℃  

位于基片上的FeRh性质不同, 而且有相FeRh的影响, 

所以室温磁化曲线(图8(a))已看不到明显的方形. 在

300℃测量(图8(b)), 最大磁化强度因FeRh转变为铁磁

性而增大, 矫顽力减小. 由于FePt层内颗粒的分散已

经很严重, 现阶段还无法对FePt层在FeRh层成膜前就

已经完全转变为L10相的情况做出更全面的评价.  

FePt(400℃ )/FeRh和FePt(600℃ )/FeRh分别代表

了(L10-FePt+A1-FePt)/FeRh和L10-FePt/FeRh两种典型

的复合结构 , 室温磁化曲线都呈方形 . 升温使FeRh

转变为铁磁性后, 矫顽力明显下降. 利用Pt的析出和

扩散现象 , 不经过掺杂步骤 , 两种结构都将FeRh的

AFM-FM转变温度提高到200℃. 这对提高FePt/FeRh

热辅助磁记录介质的可靠性有利.  

3  结论 

在加热到400℃的MgO(001)基片上, 用磁控溅射

法获得A1相FePt(25 nm)薄膜, 具有(001)取向. 热处

理温度不超过600℃, FePt薄膜不会全部转变为L10相. 

将没有完全转变为L10相的FePt薄膜加热到450℃, 再

生长50 nm厚的FeRh层, 并在相同温度保温24 h, 得

到双层复合磁性薄膜, FeRh也具有(001)取向并转变

为有序的B2相, 可以在200℃由反铁磁性转变为铁磁

性, 实现钉扎作用-弹性作用的相互转换. 用于制作

热辅助复合磁存储介质, 能够有效降低写入磁场, 并

提高数据保存时的稳定性 . 在FeRh层成膜和热处理

的过程中, FePt层的有序度会受到影响, 但磁化曲线

都为方形. FeRh层受热转变为铁磁性后, 复合薄膜的

反磁化过程中出现2个与磁性弹簧性质相关的特征磁

场, 可以使FePt层的反转磁场下降一半以上. 室温矫

顽力主要取决于FePt颗粒的尺寸, 而不是FePt层是否

完全有序化. 即使FePt层中仍然存在软磁的A1相, 矫

顽力也可以达到7.4 kOe.   
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Soft A1-FePt (25 nm) films were magnetron-sputtered onto MgO (001) substrates at 400°C and annealed at different temperatures to 
adjust the degree of A1→L10 transformation. The FePt was then covered with FeRh (50 nm) film at 450°C and subsequently annealed 
at the same temperature for 24 h to transform the FeRh layer into the ordered B2 phase. In this way, near-equiatomic FeRh/FePt 
bilayer films showing thermal antiferromagnetic-ferromagnetic transition behavior were obtained. The results indicate that both layers 
can grow epitaxially with an (001) texture. The antiferromagnetic-ferromagnetic transition temperature of FeRh increased from 100°C 
to 200°C by depositing the FeRh layer on a disordered or partially ordered FePt layer. When a magnetic field was applied 
perpendicularly to the plane, the magnetization curves of FeRh/FePt measured at room temperature were rectangular, and the coercive 
force could reach up to 7.4 kOe. After transiting the FeRh layer from antiferromagnetic to soft magnetic by heating, the magnetization 
jumped at two critical fields during the magnetization reversal process, indicating the existence of magnetic springs, and the coercive 
force could decrease to about half of that at room temperature. It is proposed that the shift of the antiferromagnetic-ferromagnetic 
transition temperature resulted from the precipitation of Pt from FePt during the A1→L10 transformation and the migration into FeRh 

during the disordered B2→ordered B2 transformation. This information will be useful for improving the stability of thermally assisted 
magnetic storage media. 
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