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摘  要：Co 基赫斯勒合金是一类具有高度有序晶体结构的金属间化合物，其化学组成常用 Co2XY 表示，其中 X 为过渡

金属元素，Y 为主族元素。相比于其他材料，它具有更高的自旋极化率、更高的居里温度以及更低的阻尼因子。基于这

些优良特性使得 Co 基赫斯勒合金在自旋阀、隧道结及半导体自旋场效应管等自旋电子学器件中具有巨大的应用前   

景。本文回顾了近年来国际上关于 Co 基赫斯勒合金在垂直磁各向异性和自旋轨道转矩上的研究，从合金成分、微观结

构、磁性层的厚度、缓冲层的材料、氧化物层的材料、元素扩散等方面总结了垂直磁各向异性和自旋轨道转矩的影响

因素。对垂直磁各向异性和自旋轨道转矩的影响因素的总结有助于更好地理解其深层物理机制以及在未来研究中的挑

战与前景。 
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近年来，随着自旋电子学的发展，自旋电子器件正

被不断完善，其相对于传统器件的优势已经越来越突出

和明显。基于自旋极化电子操纵的自旋电子器件，在信

息存储方面有着诸多的优点，比如存储运算速度快、尺

寸小巧、耗能少等[1]。自旋电子学器件通常被分为以下 3

类：第一类是巨磁电阻（giant magnetoresistance, GMR）；第

二类是磁隧道结（magnetic tunnel junctions, MTJs）；第

三类是铁磁/半导体异质结构[2]。 

其中基于 MTJs 的自旋轨道转矩（spin orbit torque, 

SOT）和自旋转移矩（spin transfer torque, STT）基磁随

机 存 储 器 （ magnetoresistive random-access memory, 

MRAM），是一种非易失性和非破坏性的存取存储器，

具有读写速度快、存储密度高、可靠性高等优点，由于

其优良的综合性能，被认为是最有前景的新型存储器[1]。

但目前已经商用的 STT-MRAM 器件仍存在一定弊端，

由于 STT-MRAM 的写入和读取工作都要有电流流过磁

隧道结（MTJs），而隧道结中的隧穿氧化层很薄非常脆

弱，多次重复读取会降低隧穿层的寿命，影响

STT-MRAM 的可靠性，同时 STT-MRAM 的临界翻转电

流较高，能量效率较低[3]。而由自旋轨道转矩加持的最

新一代 SOT-MRAM 因具有独立的读写通道，大大提升

了隧穿氧化层的寿命，在增强器件可靠性的同时还提高

了器件的运行速度、降低了器件的功耗[3-4]。目前大家普

遍接受的 SOT 产生机制有 2 种，分别是来自于重金属层

的自旋霍尔效应（spin Hall effect, SHE）[5-7]和重金属

(heavy metal, HM)/ 铁 磁 金 属 (ferromagnetic metal, 

FM)/Oxide 界面对称性破缺引起的拉什巴效应[8-11]。由上

述机制产生的 SOT 在电流诱导磁化翻转[12-14]和高速畴

壁运动[5,8]中得到了广泛应用。而 2 种机制产生了 2 种不

同的 SOT，分别为类阻尼矩和类场矩[15-16]。其中类阻尼

矩直接作用于磁化翻转，翻转的难易与 HM/FM 异质结

中的有效自旋霍尔角直接相关[17]。目前国际上的许多研

究都致力于增加异质结中的自旋霍尔角，进而提高

MRAM 中 SOT 效率。 

为了实现纳米尺度磁隧道结的可扩展性，实现磁化翻

转所施加的临界电流密度（Jc）应当较低，并且热稳定性

应该较高。其中临界电流密度的降低主要通过增强铁磁层

垂直磁各向异性、减小铁磁层阻尼系数来实现[18-19]。而 Co

基赫斯勒合金正是应用于 STT/SOT-MRAM 的理想材 

料。与其它铁磁性材料相比，Co 基赫勒斯合金具有更高

的自旋极化率、更高的居里温度、室温下更高的隧穿磁

电阻率和更低的阻尼系数。也正是基于这些优良特性使

得 Co 基赫斯勒合金在国际上得到了研究人员的广泛  

关注[20]。 

目前，国际上有许多文献报道了 Co 基赫斯勒合金

的一些性能，但是目前仍没有文章系统地、全面地介绍
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Co 基赫斯勒合金性能的调控手段，以及不同调控手段下

性能的对比。同时由于 SOT 的研究是以垂直磁各向异性

(perpendicular magnetic anisotropy, PMA)为基础，即体系

具备 PMA 后，才便于展开后续的 SOT 研究。因此，本

文回顾了近年来国际上关于的 Co 基赫斯勒合金在 PMA

和 SOT 上的研究，并从合金成分、微观结构、磁性层的

厚度、缓冲层的材料、氧化物层的材料，元素扩散等方

面总结了垂直磁各向异性和自旋轨道转矩的影响因素，

为 Co 基赫斯勒合金后续研究提供一定的参考。 

1  赫斯勒合金 

1.1  赫斯勒合金的半金属性 

形成赫斯勒合金的组合超过 2500 种，据理论计  

算，其中有几十种合金已被报道成为半金属铁磁体。所

有金属磁性材料在费米能级都表现出自旋不平衡。多数

自旋带比少数自旋带具有更大的态密度。典型的磁性材

料态密度图如图 1 所示[21]： 

自旋极化定义为费米能级上下自旋电子的态密度 

之比： 

up down

up down

D D
P

D D





                           （1） 

公式中的 P 表示自旋极化率，Dup 和 Ddown 分别表示自旋

向上和自旋向下的态密度。 

如图 1 所示，P=0 时为顺磁材料，P<1 时为铁磁性

材料，P=1 时为半金属性材料。具有 100%自旋极化传导

电子的材料，其费米能级位于上自旋或下自旋通道中的

能带间隙。 

然而由于能带间隙十分狭窄，在实际中赫斯勒合金

的自旋极化率受温度影响很大。在室温下，一些赫斯勒

合金的自旋极化率不能实现 100%，通过调整各元素的

掺杂含量可以改变费米能级的位置，优化其热稳定性。

例如在关于 Co2FeAl1-xSix 的研究中表明，赫斯勒合金中 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  几种材料类型的态密度示意图 

Fig.1  Schematic diagrams of the density of states of several material 

types
[21]

 

Al 和 Si 的不同含量会影响费米能级的位置，进而影响

合金各项性能，见图 2
[22]。当 x≥0.5 时，Co2FeAl1-xSix

可以呈现出 L21 结构，当 Al 的含量增大时呈现为 B2 结

构；x≥0.5 时体系结构和磁性更稳定；x≈0.5 时，其为半

金属性赫斯勒合金 Co2FeAl0.5Si0.5，其费米能级处于少数

能隙的中间位置。在室温下 Co2FeAl0.5Si0.5 的自旋极化率

约为 91%，并且在室温附近的自旋极化中展现出最小的

温度依赖性[23-24]。 

尽管大部分赫斯勒合金已经被证明具有半金属  

性，但其薄膜仍然受到界面原子无序的影响，分别与磁

性隧道结或巨磁阻结中的相邻隧道势垒或非磁性间隔物

相抵触。为了进一步改善其性能，优化生长条件和选择

更好的缓冲层或阻挡层 /间隔层是至关重要的。这种   

改进还能够为实现器件小型化而引入垂直磁各向     

异性[25]。 

1.2  赫斯勒合金的晶体结构 

Co 基赫斯勒合金作为一个高熔点金属家族，主要具

有 3 种结构：全有序 L21 结构、有序 B2 结构和无序 A2

结构，结构示意如图 3。Co 基赫斯勒合金的自旋极化随

着其结构从 L21 转变为 A2 而降低。L21 型结构的总磁矩

也大于 B2 型结构。同时 L21 结构的 Co 基赫斯勒合金理

论上具有 100%的自旋极化，因此其具有提高自旋电子

器件性能的潜力。Co 基赫斯勒合金的高自旋极化能够实

现更有效的自旋相关散射，从而使自旋电子器件具有更

高的信噪比。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  Co2FeAl1-xSix的能态密度 

Fig.2  Energy state density of Co2FeAl1-xSix
[22]
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图 3  赫斯勒合金结构的不同构型 

Fig.3  Different configurations of Heusler alloy structure: (a) highly ordered L21 structure, (b) half Heusler CIb structure, (c) B2 structure 

randomly occupied by B and D positions, and (d) A2 structure randomly occupied by A, B, C, D positions 

 

2  赫斯勒合金的 PMA 研究 

一般来说，由于 Co 基赫斯勒合金的立方结构使得

其磁晶各向异性较低，因此在 Co 基赫斯勒合金薄膜中

实现 PMA 具有一定的挑战性。但 Co 基赫斯勒合金系统

中有高磁阻效应，自旋极化率也很高，因此 Co 基赫斯

勒合金的 PMA 是非常值得研究的。 

目前有许多研究表明在重金属/Co 基赫斯勒合金

/MgO 多层结构中存在 PMA。此类结构的 PMA 主要来

源于 Co 基赫斯勒合金/MgO 界面，由界面处 Co(Fe) 3d

和 O 2p 轨道杂化诱导产生的界面磁各向异性克服了面

内形状各向异性，进而促进了体系的面外磁化。目前能够

获得PMA性能的Co基赫斯勒合金主要有：Co2FeAl(CFA)、

Co2FeAl0.5Si0.5(CFAS)、CoFeSi、CoMnSi、CoCrFeAl 等。

对于 Co 基赫斯勒合金/MgO 体系来说，Co 基赫斯勒合

金层起着十分重要的作用，但是其体系内所选择的缓冲

层、氧化物层及保护层对体系 PMA 也有很大影响。因

此接下来，将从这几个方面分别阐述近年来 Co 基赫斯

勒合金 PMA 的研究进展。 

2.1 对于缓冲层的研究 

目前的研究中，能够诱导 Co 基赫斯勒合金实现

PMA 的缓冲层有很多，最常用的有 Pt、Pd、W、Ta、

Ru、Cr 等。表 1 是几种常见缓冲层在 Co 基赫斯勒合金 

表 1  赫斯勒合金的几种常见缓冲层及其 Keff 

Table 1  Several common buffer layers of Heusler alloy and  

their Keff 

Keff/×10
6
 erg·cm

-3
 Pt Pd Cr Ru Mo Ta 

CFA 1.3 - 2.0 3.1 1.67 4.5 

CFAS 2.7 1.3 - - 0.46 - 

Note: Keff—effective anisotropic energy constant 

 

中的 Keff 值。可以从中看出，无论采用不同缓冲层诱导

相同 Co 基赫斯勒合金，还是采用相同缓冲层诱导不同

Co 基赫斯勒合金，他们之间的 PMA 性能都相差很大。 

缓冲层可以从多个方面影响体系的 PMA。第一，缓

冲层会直接影响生长在其上铁磁层的晶体结构和取向。

例如 Cr、Ru 等缓冲层和 Co 基赫斯勒合金的晶格匹配度

非常好，有利于铁磁层的结晶；第二，缓冲层本身和 Co、

Fe 发生相互作用可以诱导 PMA。例如 Pt、Pb 等重金属

和铁磁层可能发生合金化效应，形成的 Pt(Pb)Co 合金能

够诱导 PMA
[26]；第三，不同的缓冲层的扩散能力有所差

别。扩散能力较好的缓冲层如 Ta 会与 Co 基赫斯勒合金

层会发生一定程度的互混，这对 PMA 的性能有负面作

用；第四，缓冲层与 O 的相互作用会影响到 Co 基赫斯

勒合金/MgO 界面处 Co、Fe 和 O 的轨道杂化。缓冲层

的厚度和不同缓冲层对 O 的吸附能力都会改变体系内 O

A 

B 
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D 

a A 
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c d 

X Y Z YZ disorder XYZ disorder 
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元素的分配，这会起到调控体系 PMA 的作用[34]。 

2.1.1  缓冲层对 Co 基赫斯勒合金晶体结构的影响 

Wen
[26]等人采用 Pt 作 CFA/MgO 体系的缓冲层并通

过改变 Pt 缓冲层的生长取向来调控体系的 PMA。在该研

究中可使体系的 Keff 达到 1.3×10
6
 erg/cm

3，其实现 PMA

的 CFA 厚度范围为 2~2.5 nm。Pt/CFA/MgO 体系制备态

下就可以实现PMA，并且在200 ℃退火后仍能保持PMA。 

图 4 展示了在不同温度下沉积 P t 缓冲层的

MgO(001)/Pt(18 nm)/CFA(0.8 nm)/Pt(3 nm)体系的磁滞

回线。当 Pt 缓冲层在室温下沉积时，Pt 缓冲层具有（111）

取向，多层膜表现为 PMA；如果在稍高温度下沉积 Pt 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  具有不同溅射温度 Pt 缓冲层 MgO(001)/Pt(18 nm)/   

CFA(0.8 nm)/Pt(3 nm)体系的磁滞回线 

Fig.4  M-H curves of MgO(001)/Pt(18 nm)/CFA(0.8 nm)/Pt(3 nm) 

trilayer films with different sputtering temperatures of Pt 

underlayer
[26] 

缓冲层，会迅速出现 Pt(001)取向，该取向不利于体系产

生 PMA，使体系 PMA 性能恶化；当 Pt 缓冲层在 400 ℃

甚至更高的温度下沉积时，Pt(111)取向完全消失，Pt 全

部以(001)取向生长，体系表现为面内磁各向异性。因此

作者认为，体系的磁各向异性对缓冲层的晶体取向是非

常敏感的。Pt(111)有利于垂直磁各向异性；而 Pt(001) 有

利于面内磁各向异性。 

Li
[27]等人在 Pt/CFAS/MgO 结构中也实现了很强的

PMA，Keff 最高可达 2.7×10
6
 erg/cm

3。同时该体系热稳定

性极佳，在 400 ℃仍能保持较好的 PMA 性能，可以满

足器件制备的热退火要求，如图 5 所示 [27]。此外，

CFAS(4.8 nm)/MgO(2 nm)样品能在 300 ℃退火后也表现

出强烈 PMA，是目前 Co 基赫斯勒薄膜实现 PMA 的最

大厚度。在退火后的 4.8 nm CFAS 薄膜中，可以观察到

无序 A2、有序 B2 和全有序 L21 结构的共存。完全有序

的 L21 相的存在使得体系的 Ms 较高，热稳定性较好，同

时 L21 相有利于实现自旋极化。因此 CFAS 层的结晶有

利于体系实现全自旋极化和良好的热稳定性。 

Sukegawa等人[28]和Hadorn等人[29]采用Cr作缓冲层

也能够诱导 CFA 体系实现 PMA。与 Pt 作缓冲层，Cr

作缓冲层能够诱导 CFA 产生更强的 PMA，体系 Keff 达

到 2×10
6
~3×10

6
 erg/cm

3，同时实现 PMA 的 CFA 厚度在

1 nm 左右，最高退火温度达到 350 ℃；Cr 与 CFA 的匹

配度非常好，Cr/CFA 界面光滑。在 Cr 缓冲层上生长的

CFA 可以形成完美的 B2 结构。图 6 是 Cr/CFA 的 STEM

照片，图中可以看出 Cr 与 CFA 晶格匹配度十分完美。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  Pt/CFAS/MgO 的 M-H 及 XRD 图谱 

Fig.5  M–H curves (a, b) and XRD pattern (c) of Pt/CFAS/MgO
[27] 
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图 6  不同处理手段下多层膜微观结构的 STEM 照片 

Fig.6  STEM images of multilayer stack microstructure at different processing stages: (a) non-oxidized, (b) as-oxidized, and (c) annealed at 

275 ℃; NBED patterns taken near CFA/MAO interface of non-oxidized (d), as-oxidized (e–f), and 275 ℃ annealed samples (g)
[29] 

 

而 Wen
[30]等人用 Ru 作缓冲层，使体系 PMA 进一

步增加，Keff 能达到 3×10
6
 erg/cm

3，热稳定性也有所提

升，最高退火温度达到了 400 ℃。室温下的穿隧磁阻效

应（tunnel magneto resistance, TMR）为 132%，也大于

Cr 作缓冲层的 91%。Ru 和 CFA 之间的晶格匹配也非

常好。在 MgO(001)衬底上生长的 Ru 层为六方最密堆

积(hcp)，具有 Ru(0223)晶体取向。在 Ru 缓冲层上生长

的 CFA 薄膜具有 B2 结构的(001)取向，其中 Fe 原子和

Al 原子可以相互替换，随机占据体心位置，Co 原子占

据的顶点位置。MgO、Ru 和 CFA 之间晶格关系的示意

图如图 7。具有 hcp 结构的 Ru 缓冲层，具有 4 重对称

性和高磁性异质结构晶体指数，特别适用于在半金属赫

斯勒合金的垂直各向异性薄膜的生长。 

Frost 等人[31]将衬底温度提高到 335 K 时，使用 W 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 7  具有外延关系的 Ru(0223)、MgO(001)和 CFA(001)平面图 

Fig.7  Plan view of Ru(0223), MgO(001), and CFA(001) with epitaxial relationship
[30]
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缓冲层在赫斯勒合金 CFAS 中也诱导了出很强的 PMA，

并且指出加热衬底后可以也改善缓冲层和磁性层的结晶

以及各向异性。 

2.1.2  缓冲层与 Co 基赫斯勒合金的合金化效应 

Li
[27]在 Pt/CFAS/MgO 研究中指出 PMA 起源于

CFAS/MgO 界面，是由 CFAS/MgO 界面 Co 3d 和 O 2p

轨道的杂化引起的。而 Pt/CFAS 界面对 PMA 也有积极

的贡献，他们发现在降低 Pt 的厚度时，PMA 性能也会

有一定的减弱。此外 Wu
[32]等人在 Pt/[CFAS/Pt]n 多层膜

也可以实现 PMA，Keff 最大可达 2.19×10
6
 erg/cm

3，这也

同样说明 Pt/CFAS 界面对于 PMA 有积极的贡献。 

Wang 等人[33]在 Pd/CFAS/MgO 体系中的研究同样

表明，Pd/CFAS 界面对 PMA 有积极的贡献。MgO 为    

2 nm，CFAS 厚度范围为 3~4.25 nm 的退火样品中能够

表现出很强的 PMA。退火后 CoFe 基合金薄膜中发现了

Pd 诱导的界面 PMA 现象。Pd 缓冲层对 PMA 效应的积

极作用与界面处的合金化效应有关，其中的磁晶或磁弹

性各向异性促进了面外磁化。 

因此，以 Pt、Pd 等重金属作为缓冲层时，Pt(Pd)/Co

基赫斯勒合金界面的合金化效应可以促进 PMA的实现。 

2.1.3  缓冲层对于氧分配的影响 

You 等人[34]对于 Ta/Pd/CFAS/MgO/Ta 的研究表明，

在对体系进行退火时，O 从过氧化的 CFAS 层迁移到缺

氧的 MgO 层，改善 MgO 层和 CFAS/MgO 界面的状态，

获得有效的轨道杂化，从而获得强 PMA。然而，在没有

插入 Pd 层的情况下，退火的 Ta/CFAS/MgO/Ta 呈现面

内磁各项异性。这是因为 Ta 在 Ta/CFAS 界面处与 O 相

互作用，使CFAS/MgO界面的氧不能迁移到缺氧的MgO

层。即 Ta 缓冲层对改变磁各向异性没有显著作用。对

于没有 Pd 层，即 Ta/CFAS/MgO/Ta 体系中，Co 和 Fe

的元素表现为金属态。图 8 为 Ta 的 XPS 能谱，图谱中

除了金属峰之外，还有 Ta 的氧化态。图 9 为 Co、Fe 的

XPS 能谱，插入 Pd 层后，即 Ta/Pd/CFAS/MgO/Ta 体系

中，Co 和 Fe 元素的氧化 XPS 光谱信号如箭头所示。因

此，作者认为 Ta 捕获的 O 将直接影响 O 在 CFAS/MgO

界面的迁移。由于 Ta 层对氧的强烈吸引，CFAS/MgO

界面的 O 不能迁移到缺氧的 MgO 层。对于没有插入 Pd

层的样品，在退火后 Co-O、Fe-O 轨道杂化没有得到优

化，因此不利于 PMA 的形成。 

Saravanan 等人在 Mo 缓冲层中也发现了缓冲层对

CFAS/MgO 类似的影响。他们利用 Mo 做缓冲层可以在

Mo/CFA 体系[35]和 Mo/CFAS 体系[36]中实现 PMA。

Mo/CFA 体系的最高退火温度可达到 400 ℃，Keff 最高可

达 1.67×10
6
 erg/cm

3。Mo 作缓冲层体系的 PMA 性能优

于 Pt 缓冲层体系，而小于 Cr 缓冲层体系。Saravanan
[36]

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 8  Ta/CFAS/MgO/Pd 和 Ta/Pd/CFAS/MgO/Pd 中 Ta 的 XPS 图谱 

Fig.8  XPS spectra of Ta in Ta/CFAS/MgO/Pd (a) and Ta/Pd/ 

CFAS/MgO/Ta (b)
[34]

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 9  Ta/Pd/CFAS/MgO/Ta 结构中 Co，Fe 和 Ta 的 XPS 图谱 

Fig.9  XPS spectra of Co (a), Fe (b) and Ta (c) in Ta/Pd/CFAS/MgO/Ta
[34]

 

 

在研究Mo/CFAS体系时发现，当tCFAS=3.0 nm和tMgO=0.5 nm

时，可以观察到 PMA。同时他们指出，可以通过改变缓

冲层 Mo 的厚度控制界面 Fe-O 键的形成，从而调控样品

磁性和热稳定性。 

图 10 的 XPS 图谱表明，当 Mo 缓冲层厚度增加时，

Mg 2s 和 O 1s 峰向低能方向移动，与退火后 Mg、O 的

行为相似，这是由于氧空位密度的增加或其在 MgO 层

中的再分配引起的。Mo 缓冲层的厚度对于 CFAS/MgO

界面的杂化/电荷转移等方面有着不可忽略的作用。 

2.1.4  缓冲层中元素的扩散 

Gabor
[37]等人用 Ta 作缓冲层时，与 Cr 相比，Ta/CFA

的 PMA 变化不大，最高退火温度也在 350 ℃。但是体 
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图 10  Mg 2s 和 O 1s 在 Mo/CFAS/MgO 体系中的 XPS 图谱 

Fig.10  XPS spectra of Mg 2s (a) and O 1s (b) in Mo/CFAS/MgO
[16] 

 

系在较高温度下退火，Ta 向 CFA 层扩散严重，使磁死

层增大，这使 350 ℃退火后实现 PMA 的 CFA 可调控厚

度范围变得非常小。 

图 11显示了Ta作缓冲层下，CFA有效厚度与KefftCFA

的关系，图 12 显示了 Ta 作缓冲层时，KefftCFA和 tCFA与 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 11  Ta 作缓冲层下，CFA 有效厚度与 KefftCFA的关系 

Fig.11  Dependence of the KefftCFA product on the tCFA for the 

samples with Ta as buffer layer
[37]

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 12  Ta 作缓冲层时，KefftCFA和 tCFA与退火温度的关系 

Fig.12  Contour plots of the KefftCFA product and the nominal 

thickness of the CFA layer vs. the annealing temperature
[37] 

退火温度的关系。制备态和 150 ℃退火的样品体系实现

PMA，CFA 的临界厚度为 1.5 nm；300 ℃退火样品实现

PMA 的临界厚度增加到 1.9 nm，作者认为这与两部分原

因有关：一是Ks（PMA 界面能）随着退火温度的增加而增

大；二是 CFA 层有效厚度随着退火温度的增加而减小。而

对于 350 ℃退火的样品，由于 Ta 的严重扩散使磁死层厚

度增加，因而使实现PMA的CFA厚度范围变得非常狭窄。 

2.2  对赫斯勒合金层元素扩散的研究 

在 Co 基赫斯勒合金中，除了 Co 元素外，往往还有

Si、Al、Mn 等其他非磁性金属元素。研究表明，这些非

金属元素的扩散对于体系的 PMA 也有一定的影响。 

Gabor 等人[38]在研究过程中发现在缓冲层/CFAS 界

面，Al，Si 向缓冲层扩散，在 CFAS/MgO 界面形成富

CoFe 层。而富 CoFe 层的厚度取决于缓冲层的元素。他

们认为薄膜中观察到的强 PMA可以解释为富CoFe金属

层/MgO 界面的 Co、Fe 和 O 轨道杂化程度增强。并且

不同的缓冲层对于元素扩散有很大影响，如图 13 的扩散

示意图，Ta 做缓冲层时，2 种元素扩散程度更大。这说

明赫斯勒合金/MgO 界面的 PMA 性能会受到除 Co、Fe

以外其他元素扩散的影响，这可以通过适当选择缓冲层

材料来调节。 

 

 

 

 

 

 

 

图 13  CFAS 中元素扩散示意图 

Fig.13  Schematic diagrams of element diffusion in CFAS with Pt (a) 

and Ta (b) as buffer layer
[38] 
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然而，在 Wen 等人[39]对 Co2FeAl/MgO 的研究认为

Al 元素是从 Co2Fe 层扩散到 MgO 层，MgO 层的底面形

成了阳离子有序的 MgAl2O4，如图 14 所示。Al 的扩散

会显著改变 CFA 层的电子结构，铝原子被氧化，促进  

了（Co, Fe）和 O 的原子键合，进而促进了体系 PMA。 

目前关于 CFAS 中元素扩散的研究结果是不同  

的。CFAS 中元素如何扩散，缓冲层如何影响元素扩散，进

而改变薄膜的 PMA 都是不清楚明确的，需要进一步深

入分析。 

2.3 对氧化物层的研究 

由于 MgO 与 Co 基赫斯勒合金的晶格匹配度良  

好，目前在 Co 基赫斯勒合金研究中普遍使用的氧化物

层是 MgO。随着研究的深入，研究人员发现在 CFA/MgO

体系实现 PMA 时，CFA 层厚度都较薄，而太薄的 CFA

层，会使其吉尔伯特阻尼系数 α 增大，这不利于其应用。

随后又有研究发现，体系实现 PMA 时的 CFA 层厚度较

薄，这与 MgO 层的存在有直接关系。因此研究人      

员决定选择其它势垒层替换 MgO 层或直接去掉势    

垒层。 

Hadorn
[29]等人利用 MgAl2O4 来替换 MgO 作势垒 

层。如图 15 所示，MgAl2O4 与 CFA 的界面失配度更   

低，MgAl2O4 能够更好地在 CFA 上外延生长。MgAl2O4

能诱导更大的 PMA，同时热稳定性与 MgO 作势垒层类

似。Wu 等人 [40]也尝试用 MgAl2O4 替换 MgO，在

Pt/CFAS/MAO 3 层膜中也可以观察到强 PMA，当

tCFAS=1.5 nm 时，约 0.9 nm 的 MAO 层可以提供最佳的

界面氧化，在界面处形成充分的 Co-O 和 Fe-O 轨道杂化。

同时他们发现，MAO 与 CFAS 的晶格失配也更小。但

是相比于 MgO 做势垒层时，其性能没有明显的提高，

Keff 约为 1.25×10
6
 erg/cm

3。而 Wu
[41]等人直接去掉 MgO

势垒层，在溅射 CFA 层时通氧，通过控制氧偏压来调节

CFA 的氧化态。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 14  Co2FeAl/MgO 的 STEM 照片及 EDS 图谱 

Fig.14  STEM images (a, b) and EDS spectra (c, d) of Co2FeAl/MgO
[39] 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 15  MgAl2O4作势垒层的 ADF-STEM 照片 

Fig.15  ADF-STEM image of MgAl2O4 as potential barrier   

layer
[29] 

如图 16 和图 17，当氧偏压在 7%~12%之间，体系

均能表现良好的 PMA；无论是 CFA 的过氧化还是欠氧

化都会对 PMA 产生不利影响。这种薄膜与 MgO 作势垒

层相比：矫顽力更小、PMA 更强、CFA 实现 PMA 的厚

度更大、厚度范围更宽（1~3.6 nm）、吉尔伯特阻尼更低。 

2.4  对保护层的研究 

针对Co基赫斯勒合金/MgO体系保护层也有一定的

研究。Belmeguenai
[42]研究了保护层（Cr、V、Ta）对

MgO/CFA 结构和磁性能的影响。 

如图 18 所示，Cr、V、Ta 作保护层，薄膜都经历

了较强的四方畸变，随着膜厚的增加，畸变逐渐减小。

当 2Co FeAlt =30 nm 时，四方晶格又变回立方晶格；但 Cr

作保护层的四方畸变更加严重。可能来自于 Cr 生长模式 
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图 16  不同氧偏压下体系的磁滞回线 

Fig.16  Hysteresis loops of system under different oxygen bias
[41] 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 17  Ku与 CFAO 厚度之间的关系 
 

Fig.17  Relationship between Ku and CFAO thickness
[41]

 (Ku-uniaxial 

magnetic anisotropy energy) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 18  CFA 晶格常数与保护层厚度的关系 

Fig.18  Relationship between CFA lattice constant and protective 

layer thickness
[42]

 

下的残余应力。Cr 层与 CFA 层是外延生长的，而 Ta 和

V 不是。 

3  赫斯勒合金的 SOT 研究 

传统的 STT 利用自旋极化电流将角动量从一个 FM

转移到另一个 FM，已应用于各种自旋电子器件，如

MRAM 等。SOT 为 HM/FM 双层膜的磁化操纵开辟了新

的前景。在 SOT 器件中，具有强自旋轨道耦合的 HM 层

中的电子被自旋极化，自旋电流将其角动量转移到相邻

的 FM 层中。目前认为 SOT 的起源主要有 2 个机制：一

是自旋霍尔效应，二是来自界面的 Rashba 效应。 

在 HM/FM 中实现 SOT 其中的 HM 通常是 5d 和 4d

重金属，如 Ta、Pt 和 W。在这类器件中使用的 HMs 分

为两类：低电阻率，如 Pt、Pd 等；高电阻率，如 β-Ta

或 β-W。表 2 是不同底层的 CFA 体系的 SOT 性能。 

Gabor 等人[43]在 MgO(001) 衬底上外延生长 HM 和

FM 结构。HM 层采用了能够沿 MgO(001) 方向生长的

Pd，同时 Pd 可以产生相对较大的 SOT。因此，在(001)

取向的 MgO 衬底上生长的完全具有垂直磁各向异性的

Pd/Co2FeAl/MgO 异质结构。在该结构中拥有很大的 SOT

和高效的 SOT 诱导的磁化翻转。在 Pd/CFA/MgO/Ta 结

构中，随着 Pb 层厚度的增加，单位电场（电荷电流密

度）的类阻尼 DL

E (
DL

jPd )和类场 FL

E (
FL

jPd )自旋轨道转矩效率

呈现单调增加，直到 10 nm 仍没有明显的饱和，如图 19

所示。 

无论采用何种归一化方法，都能说明该体系的 SOT

效率均随着 Pd 层厚度的增加而单调地增加，在 10 nm

以内没有达到饱和。 

图 20 为霍尔差分 Kerr 显微照片，通过 Kerr 图像观

察 SOT 的成核和传播机制表明，磁化翻转是通过成核和

畴壁（DW）传播从霍尔一侧开始逐渐发生的。SOT 的最

初成核发生在样品的边缘，当 DWs 平行于电流时，SOT   

 

表 2  CFA 体系中几种底层的 SOT 性能 

Table 2  SOT performance of several bottom layers in CFA 

system 

Bottom 

layer 
θ ξ Jc/A·cm

-2
 λsf/nm Tin 

Pd - - 2×10
8
 >10 - 

β-Ta -0.065 ∼1.7 1.1×10
7
 2.3±0.5 - 

β-W 0.3±0.03 ∼2.2 1~1.5×10
6
 2.2±0.3 0.47 

Cr -0.0070 ∼2.5% 1×10
8
 - - 

Ru 0.0056 ∼5% 1×10
8
 - - 

Note: θ-spin Hall angle, ξ-switching efficiency, Jc-critical switching 

current density, λsf-spin diffusion length, Tin-spin transparency 
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图 19  穿过 Pd 层的每单位电荷电流密度的类阻尼(
DL

jPd )和类场(
FL

jPd )SOT 效率；与 Pd 层厚度相对应的每单位电场的类阻尼( DL

E )和类场

(
FL

E )SOT 效率 

Fig.19  Dampinglike (
DL

jPd ) (a) and fieldlike (
FL

jPd ) (b) SOT efficiencies per unit charge current density through the Pd layer; dampinglike ( DL

E ) (c) and 

fieldlike (
FL

E ) (d) SOT efficiencies per unit electric field plotted versus the thickness of the Pd layer
[43] 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 20  霍尔差分 Kerr 显微镜照片显示的双极电流脉冲磁开关及逐渐切换的差分 Kerr 显微照片 

Fig.20  Differential Kerr microscopy images of the Hall cross showing bipolar magnetic switching by current pulses, from down-to-up 

magnetization for positive current (dark contrast, top panel) and up-to-down magnetization (bright contrast, bottom panel) for negative 

current (a); differential Kerr microscopy images of gradual switching (the nucleation occurs first on the edges of the device and the 

reversal is completed by domain-wall propagation) (b)
[43]

 

 

产生横向位移，从而逐渐实现整体的磁化翻转。 

Pb/CFA 结构（2×10
12

 A/m
2）中的磁化翻转电流密

度与传统的 Pt/Co/AlO(0.4×10
12

–1.3×10
12

 A/m
2
)

[44-45]或高

电阻率 Ta/CoFeB
[46]（0.5×10

12
 A/m

2）翻转所需的电流密

度具有相同的数量级。由此证明，使用赫斯勒合金可以

将低电阻率材料中的翻转能量效率与垂直磁化的 MgO

基隧道结中的高 TMR 相结合，从而为开发高能量效率

的开关转换存储器提供了一个平台。 

Loong
[47]等人在 HM（Pt, Ta）/CFAS/MgO 体系的研

究中发现，HM 层为 Pt 的样品具有更高的各向异性能量

密度（KU）和矫顽力（HC），其 PMA 比 HM 层为 Ta

的样品更稳定如图 21 所示。 

在 HM/CFAS/MgO 体系中，纵向有效场（HL）和横

向有效场（HT）的幅度随着 Pt 的厚度(tPt)的增加而增  

加，在 tPt≈5 nm 处饱和，饱和值约为 HL=96000 A/m，

H T = 8 8 0 0 0  A / m（与其他结构的值类似）。在 

10 μm 
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图 21  纵向和横向有效场与 Pt 厚度的关系曲线；不同面内磁场的翻转电流密度与 Pt 厚度的关系；不同面内磁场下磁各向异性能量密度

与开关电流密度之比与 Pt 厚度的关系 

Fig.21  Longitudinal (a) and transverse (b) effective fields as a function of Pt thickness; switching current density for different in-plane magnetic 

fields as a function of Pt thickness (c); ratio of magnetic anisotropy energy density to switching current density for different in-plane 

magnetic fields as a function of Pt thickness (d)
[47] 

 

Ta/CoFeB/MgO
[48]中，HT=147200 A/m，在 Pt/Co/AlOx

[49]

中，HT=185600 A/m。饱和行为表明，体自旋霍尔效应

（SHE）对 HT 和 HL 值都有显著贡献。当重金属层厚度

小于其自旋扩散长度时，SHE 使注入铁磁层的自旋电流

密度随着 tHM 的增加而增加；当重金属层厚度大于其自

选扩散长度时，注入的自旋电流密度饱和。在该研究中，

Pt 的自旋扩散长度 λsf 为 4.6 nm。从拟合结果来看，如图

21d 的插图所示，Pt 的有效自旋霍尔角 θSH 为 0.33，高

于其他文献报道的 Pt 的 θSH 值，λsf 比其他文献中估计的

值大约高出 1 个数量级，这个结果表明，Rashba 效应在

该材料系统中也有显著作用。 

此外，他们的研究表明 Ta 底层霍尔 Bar 的 Jc 值大

约是 Pt 底层 Bar 的 Jc 值的一半，功耗更低。而 Ta 底层

相对于 Pt 底层的 KU 值较低，热稳定性较低。因此，在

这种 CFAS 材料系统中，可以通过权衡 Pt、Ta 来设计和

调整 Jc 和 KU 值，以满足特定应用的特定要求。2 个 HM

底层体系 KU/Jc 值相近，表明 2 个体系 SOT 的幅度也相

近。除了 KU 之外，2 个 HM 系统之间磁化反转机制的差

异也可能导致 2 个系统之间的 Jc 差异，这种差异可能是

由自旋轨道有效场的相对比例不同以及不同的界面特性

等因素引起的。 

Bhardwaj 等人[20]采用高阻 β-Ta 相作为 HM 研究了

β-Ta/CFA/MgO/Pd 多层叠层中的 SOT。研究表明，对于

CFA 厚度为 0.8 nm 的样品，θSH 随着退火时间的增加而

增加，这可以解释为四方 β-Ta 相随着退火时间的增加而

细化。退火时间为 600 s 的样品，θSH 减小，如图 22。这

是由于随着退火时间的增加，Co、Fe、Al 相互扩散到

Ta 层和 MgO 层中。XPS 结果表明，由于 Al 向 MgO 层

的相互扩散，在 CFA/MgO 界面上与纯 Al 一起形成了

Al2O3 和 MgAl2Ox 相。因此可以通过控制退火时间来控

制 Al 的扩散。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 22  Ta/CFA(0.8 nm)/MgO/Pd 体系中 θSH关于退火时间的函数 

Fig.22  θSH as a function of annealing time in Ta/CFA(0.8 nm)/ 

MgO/Pd
[20]
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在 β-Ta/CFA(1.5 nm)/MgO/Pd 中获得有效的 θSH 最

高，约为–0.065。此外，作者指出，Al 的扩散可以进一

步降低基于 STT/SOT 的 MRAM 器件的阻尼常数，从而

降低翻转电流密度。 

在已研究的 5d 重金属中，β-W 显示出迄今为止最高

的自旋转矩效率。同时，W 基多层结构（例如 W/CoFeB）

也可以在高温下维持 PMA，这对集成于器件制造流程中

是必不可少的。因此，W 是 SOT 驱动自旋电子器件发

展的一种很有前途的材料。 

Gabor 等人[50]对 β-W/Co2FeAl/MgO 结构中的 SOT

的实验研究中得到，如图 23 所示，体 β-W 的有效自旋

霍尔角为 0.3±0.03，自旋扩散长度为(2.2±0.3) nm，而且

SOT 诱导的磁化翻转电流密度为 10
6
 A/cm

2 量级，比前

文所述的 Pt、Ta 小 2 个数量级。该体系的翻转电流密度

较低是多种因素导致的，作者认为 β-W 相对较大的自旋

霍尔角、Heusler 铁磁体相对较低的阻尼常数和各向异性

场 以 及 相 对 较 大 的 类 场 矩 综 合 作 用 ， 使 得

β-W/Co2FeAl/MgO 体系的磁化翻转电流密度小得多。这

使得 β-W/Co2FeAl/MgO 系统成为未来自旋轨道转矩自

旋电子器件的候选体系之一。 

虽然 β-W 具有很高的 θSH，但是 β-W 的晶体结构为

A15，属于亚稳态相，它很容易转变为具有 bcc 晶体结构

的 α 相，其活化能接近 W 原子在 W 晶格中的扩散能。

而 α 相具有较小的电阻率和较低的自旋霍尔角，这不利

于有效的 SOT 磁化翻转[51]。因此人们将目光转向了部分

可以实现 SOT 的轻金属。 

Wen 等人 [52] 研究了垂直磁化 Cr/CFA/MgO 和

Ru/CFA/MgO 结构的电流诱导 SOT。研究表明 Ru、Cr

衬底及衬底厚度对 SOT 有显著影响。图 24 为校正后横

向和纵向有效场随不同底层厚度的变化关系，该图表 

明，有效场的大小取决于底层厚度。∆HL/J 的大小随着

底层厚度的增加而增加，而∆HT/J 表现出不同的厚度依

赖关系。随着 Ru 层厚度的增加，∆HT/J 增大；而 Cr 层

厚度的增加，∆HT/J 几乎不变或略有下降。Ru 和 Cr 纵

向有效场∆HL/J 的厚度依赖关系表明，其主要来源是通

过抗阻尼力矩的 SHE。另一方面，横向效应场 ΔHT/J 的

成因尚不清楚。作者认为底层厚度依赖的∆HT/J 可能是

由自旋-霍尔自旋力矩引起的，而与底层厚度无关的

∆HT/J 可能是由于界面效应，例如 Rashba 效应。 

此外，图中 Ru 和 Cr 底层的∆HL/J 方向相反，这表

明 Cr 和 Ru 衬底材料的自旋霍尔角符号相反。通过底层

有效场估算，可以得出 Ru 和 Cr 的自旋霍尔角分别约为

0.0056 和−0.0070。 

这些结果表明，自旋轨道耦合较小的元素 3d Cr 和 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 23  有效自旋霍尔角与 W 层厚度的关系；W(5.5 nm)/CFA(0.8 nm)/MgO(1.0 nm)体系的磁化翻转电流密度与纵向偏置场的关系；负和

正纵向偏置场测量的典型电流感应磁化翻转曲线 

Fig.23  Effective spin Hall angle versus the W layer thickness (a), switching current density versus the longitudinal bias field for the W(5.5 nm)/ 

CFA(0.8 nm)/MgO(1.0 nm) structure (b), and typical current induced magnetization switching loops measured for negative (c) and     

positive (d) longitudinal bias fields
[50]
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图 24  横向和纵向有效场对底层厚度依赖性 

Fig.24  Dependence of transverse (a, c) and longitudinal (b, d) effective fields on bottom layer thickness
[52]

 

 

4d Ru 等对 SOT 也可能有相当大的贡献。Chuang 等人[53]

在 Cr/CoFeB/MgO 中的研究也证明，Cr 也拥有很强的

SHE，可以诱导 SOT 磁化翻转。因此，部分轻金属也可

以作为实现 SOT 的底层材料。 

在 Co 基赫斯勒合金的 SOT 研究中，主要是针对在

不同底层上自旋霍尔角的研究。最近，He
[54]等人在

W/CFA/MgO/Ta体系中首次提取了有效自旋混合电导和

界面自旋透明度（Tin）。研究表明，W/CFA 界面的 Tin

值为 0.47，与 W/CoFeB 界面相当。有效自旋混合电导

与界面局部组织和形貌有关。 

4  总结与展望 

构建高能效 SOT 器件本质上依赖于 SOT 的强弱。

SOT 的增强目前有以下几个途径： 

1）增强 SOT 主要基于增强体自旋霍尔效应的自旋

轨道耦合程度。由于 SOT 主要来源于 HM 层的自旋霍尔

效应，SOT 效率的提高与 HM 层直接相关，因此，增强

SOT 的工作主要集中于调整 HM 层产生更强的自旋   

电流。 

2）通过增强 HM/FM 界面透明度从而增加扩散到

FM 的自旋电流。目前，主要是通过 FM 层的调整，改

变界面透明度，进而影响施加在 FM 层上的转矩。 

3）通过改变自旋散射来增强 SOT 效应。自旋电流

进入 FM 层后存在自旋散射，FM 层自旋电流吸收达到

特征长度后饱和。因此，改变自旋散射水平有望增加超

薄铁磁层的自旋电流吸收，进而增强体系 SOT。 

在 Co 基赫斯勒合金中的 SOT 研究主要集中在 HM

层的调整，如 Pt、Pd、Ta、W、Ru 等自旋霍尔效应不仅

仅存在于 HM，在半导体[55]、超导体[56]、拓扑绝缘体[57]

等材料中也存在。但在 Co 基赫斯勒合金中几乎没有相

关的研究，在未来 SOT 研究中将其它能够产生自旋霍尔

效应的材料应用到 Co 基赫斯勒合金中是十分可行的。 

Co 基赫斯勒合金 SOT 机制研究主要集中于体自旋

霍尔效应，然而界面 Rashba 效应也被认为是 SOT 的来

源之一。目前，对于 NM/Co 基赫斯勒合金的界面效应

认识比较浅薄，需要进一步深入研究，为增强 SOT 提供

更多的理论基础。 

同时，在 Co 基赫斯勒合金的研究中对于界面透明

度的研究很少，在自旋电流进入 FM 层后的吸收也尚未

研究。因此这 2 个方向为 Co 基赫斯勒合金 SOT 的操纵

提供了新的思路。 

此外，只有存在外加辅助磁场时，才能实现基于SOT

的电流诱导磁化翻转。但外部磁场会影响器件内部铁磁

层的磁化方向[58-59]，同时还会降低器件的集成度。自旋电

子器件的广泛应用需要实现无辅助场的 SOT 翻转。在此

前其他材料的研究中提出几种实现无场翻转的方法，包括

制造几何不对称层[53,60-61]，通过反铁磁层的交换偏置[62]，

以及其他更复杂的方案。例如，Chuang
[53]发现，3d Cr

-60 

-30 

0 

30 

60 
a 

(Δ
H

T
/J

)/
×

1
0

-8
(8

0
 A

·m
-1

/A
·c

m
-2

) 

0 2 4 6 8 10 
Ru Thickness/nm 

+MZ 

-MZ 

-60 

-30 

0 

30 

60 

0 2 4 6 8 10 
Ru Thickness/nm 

b 

+MZ 

-MZ 

-60 

-30 

0 

30 

60 

(Δ
H

T
/J

)/
×

1
0

-8
(8

0
 A

·m
-1

/A
·c

m
-2

) 

0 2 4 6 8 10 
Cr Thickness/nm 

+MZ 

-MZ 

c 

-60 

-30 

0 

30 

60 

0 2 4 6 8 10 
Cr Thickness/nm 

+MZ 

-MZ 

d 



·1484·                                          稀有金属材料与工程                                           第 53 卷 

层可以诱导 CoFeB 的强 PMA，并通过在均匀薄膜中产

生斜柱状结构实现了高度理想的无场翻转，实现无场

SOT 磁化翻转；Chen 等人[61]也观察到 Mo/CoFeB/MgO

结构在楔形沉积 Mo 层时的无场电流诱导翻转。Van den 

Brink 等人[62]将一个薄铁磁层与一种反铁磁材料接合在

一起，建立平面内交换偏置场，并在垂直磁化 Pt/Co/IrMn

结构实现了无场 SOT 磁化翻转。Co 基赫斯勒合金体系

中并没有相关研究，实现无场翻转对于性能极佳的 Co

基赫斯勒合金的应用有重要意义，无场 SOT 磁化翻转的

研究是非常有前景的。 
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Abstract: Co-based Heusler alloy is a kind of intermetallic compound with highly ordered crystal structure. Its chemical composition is usually 

expressed by Co2XY, where X is a transition metal element and Y is a main group element. Compared with other materials, it has higher spin 

polarizability, higher Curie temperature and lower damping factor. Based on these excellent characteristics, Co-based Heusler alloy has great 

application prospects in spin valves, tunnel junctions and semiconductor spin field effect transistors. In this paper we reviewed recent international 

studies on Co-based Heusler alloys on perpendicular magnetic anisotropy and spin-orbit torque. We also summarized the influencing factors of 

perpendicular magnetic anisotropy and spin-orbit torque from the aspects of alloy composition, microstructure, magnetic layer thickness, buffer 

layer material, oxide layer material, element diffusion, etc., which will help us better understand its deep-seated physical mechanism, as well as the 

challenges and prospects in future research.  

Key words: Co-based Heusler alloy; perpendicular magnetic anisotropy; spin-orbit torque; influencing factors 
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