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Обзор посвящен теоретико–экспериментальным исследованиям магнитотепловых свойств
нескольких классов магнитных материалов: тяжелых редкоземельных металлов и семейства
бинарных и трехкомпонентных сплавов на основе железа и родия. Приводятся и анализируются
результаты расчетов свойств из первых принципов, модели самосогласованного (среднего) поля,
эмпирических и ad hoc моделей, методов численного моделирования, а также многочисленные
экспериментальные данные (прямое определение магнитокалорического эффекта (МКЭ), измерение
магнитных характеристик (полевые и температурные зависимости намагниченности и магнитной
восприимчивости), измерение температурных зависимостей теплоемкости, дифференциальная ка-
лориметрия, холловская магнитометрия, EXAFS–спектроскопия, сканирующая и просвечивающая
электронная микроскопия).
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ВВЕДЕНИЕ

Экспериментальное исследование и анализ магни-
тотепловых свойств материалов является наиболее
эффективным методом их изучения в силу фун-
даментальной взаимосвязи, существующей между
электронной, решеточной и магнитными подсисте-
мами материала при проявлении того или иного
магнитотеплового свойства. Под термином «магнито-
тепловые» понимаются магнитокалорический эффект
(МКЭ), магнитные вклады в теплоемкость и эн-
тропию. Указанные параметры объединяют в себе
информацию о ключевых свойствах магнитного ма-
териала: намагниченности, теплоемкости, магнитной
восприимчивости. Знание данных зависимостей поз-
воляет полностью охарактеризовать изучаемый мате-
риал и составить максимально полное представление
о возможности его практического применения.

В связи с этим в обзоре рассматриваются следу-
ющие вопросы: взаимосвязь всех магнитотепловых
свойств магнитных материалов: МКЭ, намагничен-
ности, теплоемкости, магнитной части энтропии;
текущее состояние исследований магнитокалориче-
ского эффекта и перспективы создания новых магни-
токалорических материалов; существующие подходы
к выбору наиболее подходящих для практического
применения магнитокалорических материалов. Пред-
ложенные подходы распространяются для анализа
магнитотепловых свойств в модельных 4f и 3d
магнитных материалах: редкоземельных металлах
и сплавах на основе железа и родия. В обзо-
ре обсуждаются закономерности магнитотепловых
свойств и причины их рекордных величин в пере-
численных материалах, а также предлагаются их
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новые области применения. Результаты частично
представлены в диссертации на соискание ученой
степени доктора физико-математических наук одного
из авторов обзора [1].

1. МАГНИТОКАЛОРИЧЕСКИЙ ЭФФЕКТ:

ВЗАИМОВЛИЯНИЕ МАГНИТОТЕПЛОВЫХ
СВОЙСТВ

В адиабатических условиях изменение магнит-
ной части энтропии материала ∆S в результате
внешнего воздействия компенсируется изменением
его температуры, ∆T . Магнитокалорический эффект
(МКЭ) заключается в изменении температуры маг-
нитного твердого тела под воздействием внешнего
магнитного поля [2–5]. Величина магнитокалориче-
ского эффекта (с точки зрения изоэнтропического
изменения температуры, ∆TS , или изотермического
изменения энтропии, ∆ST ), зависит от материа-
ла и от внешнего магнитного поля H . Обычно
большие величины магнитокалорического эффекта
достигаются вблизи температуры фазового перехода
между двумя состояниями с разными значениями
намагниченности: в магнитных или магнитострук-
турных фазовых переходах между сильномагнитны-
ми (ферро-, ферримагнетики) и слабомагнитными
(пара-, антиферромагнетики) состояниями. В связи
с этим обнаружение максимального МКЭ вероят-
нее всего в химических элементах, которые об-
ладают магнитным упорядочением, а также в их
соединениях. В материалах с большим МКЭ обыч-
но наблюдается большая атомная концентрация
магнитных элементов, например 4f–металлов (Gd,
Tb, Dy, Ho, Er, Tm, Eu, Sm) или 3d–металлов
(Mn, Fe, Co, Ni, Cr).

Под воздействием внешнего поля происходит упо-
рядочение магнитной подсистемы материала, сопро-
вождаемое уменьшением ее энтропии и выделением
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тепла, с увеличением решеточной энтропии. В адиа-
батическом процессе, который происходит без пе-
редачи тепла или массы между термодинамической
системой и ее окружением, наблюдается изоэнтро-
пическое изменение температуры на величину ∆TS .

В адиабатическом процессе dS = 0, поэтому изо-
энтропическое изменение температуры, вызванное
изменением внешнего магнитного поля, записывает-
ся в виде [6]:

∆TS = T2 − T1 =

= −
∫ H2

H1

T

CH(T ,H)
×
(
∂M(T ,H)

∂T

)

H

dH , (1)

где H1 — начальное поле, при котором начальная
температура образца равна T1, H2 — конечное
поле, при котором конечная температура образца
равна T2, CH — теплоемкость в постоянном внешнем
магнитном поле. Абсолютное значение производной
намагниченности демонстрирует экстремум при тем-
пературе фазового перехода в случае его наличия.
Таким образом, максимальное значение магнитока-
лорического эффекта наблюдается в окрестности фа-
зового перехода материала, с чем связана взаимоза-
висимость магнитотепловых параметров магнитока-
лорических материалов. Из соотношения (1) следует,
что изменение магнитного поля, △H = H2−H1, при-
водит к изоэнтропическому изменению температуры
материала, △TS, которое зависит как от величины

T
C(T ,H)P ,H

, так и от
(

∂M(T ,H)
∂T

)
H . Экстремумы обоих

значений
(

∂M(T ,H)
∂T

)
H и C(T ,H) в общем случае не

совпадают.
Взаимное влияние этих свойств позволило тео-

ретически оценить максимально возможный МКЭ
в объемных ферромагнитных материалах, испыты-
вающих фазовый переход второго рода, в условиях
околокомнатной температуры [7]. В литературе от-
сутствуют данные о том, что какой-либо чистый
металл превосходит металлический гадолиний по
величине МКЭ в области комнатной температуры.
Соответственно для теоретической оценки макси-
мально возможной величины МКЭ можно рассмот-
реть гипотетическое бинарное соединение. Пусть
сплав состоит из атомов двух типов, один из
который обладает максимально возможным магнит-
ным моментом, 10µB (например, Ho), другой —
не обладает магнитным моментом. Таким образом,
∆M = 10µB/молекула. По закону Дюлонга–Пти,
Cp = 6kB/молекула (более сложные структуры вряд
ли будут более предпочтительны в силу того, что
у них будет выше значение Cp). При T ≈ 300 K,
µB = 9.27 × 10−24 Дж/Tл и kB = 1.38 × 10−23 Дж/K
в поле 1 Тл можно получить оценку МКЭ
∆T макс

адиаб ≈ 18К для рассмотренного модельного со-
единения. Данный результат правильнее переписать
в виде неравенства △Tадиаб ≪ 18 К.

Любые отклонения от сделанных предположений
(неоптимальное отношение параметров пика △SM ,
наличие примесных атомов в составе магнитока-
лорического материала, использование переходных
элементов вместо редкоземельных, учет магнитного
вклада в Cp, наличие макроскопических дефектов

образца) неизбежно понизит эту верхнюю оценку
(оценка максимального МКЭ в реально существу-
ющих магнитокалорических материалах составляет
от 8 до 10K/Tл).

В магнитокалорических материалах часто на-
блюдается одновременное проявление не только
значительных магнитотепловых свойств, например,
МКЭ, но и свойств другого происхождения. Та-
кие материалы, как NiTi, при фазовом переходе
демонстрируют как МКЭ, так и эффект памяти
формы [8, 9]. Сплавы семейства FeRh обладают
не только большим МКЭ [10], но и проявля-
ют значительную спонтанную объемную магнито-
стрикцию [11] и колоссальное магнитосопротивле-
ние [12]. Кроме того, данные сплавы демонстрируют
значительное снижение удельного электросопротив-
ления вблизи фазового перехода АФМ–ФМ [13].
Подобные взаимосвязи наблюдаются также в спла-
вах Gd5(SixGe1−x)4 [14]. Кроме того, магнитные
переходы часто сопровождаются аномальным теп-
ловым расширением [15–17]. В отдельных случаях
значительный МКЭ обусловлен существенным элек-
тронным вкладом в суммарную энтропию материала.
Так, в некоторых катализаторах [18] наблюдает-
ся значительная величина электронной плотности
состояний с энергией Ферми, что влияет на магни-
токалорический отклик материала.

Рассмотрев теоретические аспекты взаимосвязи
МКЭ и других свойств магнитных материалов, целе-
сообразно перейти к вопросам практического поиска
перспективных материалов с гигантским МКЭ и их
экспериментального изучения.

Точного определения гигантского магнитокалори-
ческого эффекта не существует. История термина
началась с теоретического предсказания [19] ги-
гантского изменения электронной части энтропии
в процессе изоструктурного метамагнитного фазо-
вого перехода между ФМ- и АФМ–состояниями
в сплавах FeRh. Прогноз основывался на более
ранних измерениях магнитных свойств и рассчи-
танных значениях спиновой плотности в сплавах
FeRh [20, 21]. Позднее экспериментальное значение
МКЭ в закаленном образце сплава Fe49Rh51 соста-
вило 12К/Тл. [10] Данные результаты впоследствии
были подтверждены в других работах по изучению
МКЭ в сплавах железо–родий [22–24]. Несмот-
ря на это, только обнаружение гигантского МКЭ
в Gd5Si2Ge2 в 1997 г. вызвало практический инте-
рес [25] и привело к лавинообразному росту числа
исследований по данному направлению (рис. 1, б).
После тщательного поиска [26] были найдены дру-
гие материалы с гигантским МКЭ. Большинство
из них содержали дефицитные, редкоземельные или
токсичные элементы (рис. 1, г).

Таким образом, распространенность элементов, их
токсичность, безопасность, электронная структура
и магнитные свойства ограничивают класс МКЭ
материалов. Например, большинство РЗМ (за ис-
ключением относительно дешевых лантана и церия)
относится к дефицитным материалам, поэтому их
применение в серийном производстве не привет-
ствуется. Кроме того, из-за токсичности нежела-
тельными являются мышьяк и сурьма. Так, при
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Рис. 1. a — Сравнение ежегодного мирового производства и распространенности химических элементов в верхнем
слое Земли. б — Число ежегодных публикаций о магнитокалорическом, гигантском магнитокалорическом эффекте
и мультикалорическом эффекте (название, аннотация и ключевые слова) в Web of Science Core collection. в — Изменение
изотермической части энтропии, ∆ST во внешнем магнитном поле 2 Тл в зависимости от температуры фазового
перехода, TC(K). г — эволюция величины ∆ST в магнитном поле 2 Тл для выбранных классов МКЭ материалов.
Материалы, состоящие из распространенных нетоксичных элементов, обозначены черным цветом. Другими цветами

выделены дефицитные или токсичные материалы; гидриды, выделяющие водород, — синим цветом [27]

разработке концепции метода калорического охла-
ждения (консорциум CaloriCool) [26] более десяти
тысяч магнитных фазовых превращений были под-
вержены быстрому скрининг–анализу, менее сотни
систем были предварительно отобраны, из них менее
десяти оказались многообещающими, но только два
материала были запатентованы [97, 98].

С точки зрения массового внедрения технологии
магнитного охлаждения (наиболее обсуждаемая об-
ласть применения магнитокалорического эффекта)
большинство изучаемых в настоящее время магни-
токалорических материалов неприменимо: в составе
имеются драгоценные металлы (Rh, Pd) [10, 23,
24], редкоземельные элементы [3, 30–33], доро-
гой германий [25, 34–37] или галлий [38, 39],
токсичные элементы [40–43], или газообразный
водород [44–47].

В настоящей работе был проведен анализ всех
магнитокалорических материалов, существующих
в мире (исчерпывающий на настоящий момент спи-
сок приведен в работе [27]), и в результате был
отобран ряд материалов, которые могут применяться

в промышленном масштабе, с учетом ранее назван-
ных ограничений. Результаты представлены в таб-
лице. Перечисленные в таблице материалы никоим
образом не ограничивают научный поиск в области
магнитокалорических материалов, общее число кото-
рых составляет в настоящее время несколько сотен.

МКЭ также зависит от типа кристаллической
решетки. На рис. 2 показаны подклассы кристалли-
ческих структур материалов с гигантским МКЭ.

Анализ таблицы показывает, что материалы со
значительным МКЭ, состоящие из недефицит-
ных и нетоксичных элементов, включают веще-
ства с объемно-центрированной кубической решет-
кой (ОЦК) типа A2, B2 [48] или структурой
сплавов Гейслера [39, 63–69] (с возможным тет-
рагональным искажением или без него), сплавы
Mn0.5Fe0.5NiSi1−xAlx [49] с фазовым переходом от
ромбической структуры типа TiNiSi в гексагональ-
ную типа Ni2In, сплавы LaFe13−xSix [57, 70, 71]
со структурой типа NaZn13 1:13. Важно отме-
тить, что материалы с плотноупакованной струк-
турой, например с гранецентрированной кубиче-



ФИЗИКА КОНДЕНСИРОВАННОГО СОСТОЯНИЯ ВЕЩЕСТВА 21

Таблица. Состав (с дефицитными или нежелательными элементами при их наличии). МКЭ, ∆ST (Джкг−1 K−1), ∆TS

(K) в поле 2 Тл, температура фазового перехода TC (K), ширина температурного гистерезиса ∆Tгист (K)

Состав ∆ST , TC , K ∆TS , K ∆Tгист, K Дефицитный Ссылка Год

Дж/моль·К элемент в составе открытия

Ni37.5Co12.5Mn35Ti15 27 290 - [48] 2019

Ni36.3Co13.7Mn35Ti15 18 260 - [48] 2019

Ni35Co15Mn35Ti15 5 180 - [48] 2019

Mn0.5Fe0.5NiSi0.95Al0.05 15.5 316.5 - [49] 2019

Mn0.5Fe0.5NiSi0.945Al0.055 19.5 287 - [49] 2019

Mn0.5Fe0.5NiSi0.94Al0.06 20.5 268 - [49] 2019

Mn0.5Fe0.5NiSi0.935Al0.065 22 243 - [49] 2019

Mn0.5Fe0.5NiSi0.93Al0.07 22 208 - [49] 2019

Mn0.5Fe0.5NiSi0.94Al0.06B0.05 22 283 251 - [49] 2020

Ni44.5Mn37Fe6.7Sn11.8 5.6 293 - [50] 2010

Ni44.2Mn39.3Fe4.9Sn11.6 6.4 284 - [50] 2010

Ni44.4Mn44.1Sn11.5 10.6 260 - [50] 2010

Ni50.2Mn35.0In14.8 18 301 1.2 3.6 In [51] 2016

Ni49.6Mn35.6In14.8 7.5 268 1.6 7.9 In [51] 2016

Ni45.7Mn36.6Co4.2In13.5 10.5 289 3.0 10 In [52] 2015

Ni55.4Mn20Ga24.6 40 313 1.5 8 Ga [39] 2005

MnFeP0.45As0.55 14.5 300 11 As4 [43] 2002

MnAs 38 315 As4 [41] 2001

La0.7Ca0.3MnO3 5.7 260 2.3 - [53] 2019

La(Fe,Co,Al)13 - 0–400 - - - [54] 1992

LaFe11.4Si1.6 141 209 - [55] 2000

LaFe11.4Si1.6 14.3 208 - [56] 2001

LaFe11.4Si1.6 14.2 199 - [57] 2009

LaFe11.7Si1.3 25 188 4 2 - [58] 2005

LaFe11.2Co0.7Si1.1 12.5 274 2.4 2 - [58] 2005

LaFe11.12Co0.711Al1.17 4.6 279 - [55] 2000

La(Fe0.96Co0.04)11.9 Si1.1 16.4 243 - [59] 2005

La(Fe0.88 Co0.12)13 H1.5 19 323 6.8 11 H5 [44] 2003

La(Fe0.89Co0.11)13 H1.3 24 291 6.9 11 H5 [44] 2003

La(Fe0.9Co0.1)13 H1.1 28 287 7.1 11 H5 [44] 2003

Fe49Rh51
3 313 12.9 8.5 Rh6 [10] 1990

Fe49Rh51 131 317 −9.22 101 Rh6 [93] 2016

Fe49Rh51 13.9 Rh6 [22] 2020

Gd5Si2Ge2 18.4 262 4.9 5 Gd, Ge [25] 1997

Gd5Si2Ge2 15 277 51 Gd, Ge [37] 2003

Gd5Si2Ge2
3 27 270 7 Gd, Ge [37] 2003

Gd5Si4 4.2 346 Gd [60] 2001

Gd 61 293 41 Gd [61] 1976

Gd 5.6 294 51 Gd [30] 1998

Gd 5.2 292 4.7 Gd [62] 2019
1Приблизительное значение, 2∆TS снижается с 9.2K до 6.2K при циклическом изменении

магнитного поля (максимальное изменение 1.9 Тл),
3Тепловая обработка, 4Токсичный элемент, 5Гидриды выделяют взрывоопасный водород,
6Драгоценный металл.

ской (ГЦК) или гексагональной плотноупакованной
(ГПУ), как правило, не демонстрируют гигант-
ский МКЭ в полях, приемлемых для практического
применения (1–2 Тл) [72].

МКЭ также зависит от степени структурного упо-
рядочения. Например, закаленный образец сплава
FeRh демонстрирует больший МКЭ, чем отожжен-
ный [10]. Зависимость МКЭ от атомного дальнего
порядка наблюдалась в сплавах Ni–Co–Mn–Ti со
структурой B2 [48] и других материалах [73]. На

рис. 2, a, б показаны бинарные структуры типа B2
и четверные гейслеровы структуры, обладающие
одной и той же ОЦК решеткой; данные структуры
отличаются атомным порядком. На рис. 2, г, д пред-
ставлены низкотемпературная ромбическая и высо-
котемпературная гексагональная структуры сплава
Mn0.5Fe0.5NiSi1−xAlx [49], c различным атомным
порядком подрешеток (Mn,Fe) и (Si,Al).

Таким образом, величина МКЭ зависит от мно-
гих параметров: химический состав, кристалличе-



22 ВМУ. Серия 3. ФИЗИКА. АСТРОНОМИЯ. 2022. № 5

Рис. 2. Кристаллические структуры: a — кубическая бинарная кристаллическая решетка B2 типа CsCl (со связями
между ближайшими соседними атомами); б — решетка четверных гейслеровых сплавов типа LiMgPdSn (красной линией
обозначена 4-х атомная примитивная элементарная ячейка); в — кубическая структура сплава La(Fe,Si)13 типа NaZn13

(La — черный, Fe1 — красный, узлы Fe2, занятые атомами Fe+Si — оранжевые); г — ромбическая тернарная структура
типа TiNiSi; и д — гексагональная структура типа Ni2In в ромбической суперячейке (Ni1 — красный, Ni2 — синий, In —

желтый) [27]

ская структура, атомный порядок, температурная
обработка материала, величина и частота изме-
нения внешнего магнитного поля, гистерезисные
явления. Из-за многомерного параметрического про-
странства прямое сравнение МКЭ в различных
материалах является неоднозначным и зачастую
некорректным [74].

Стремительный рост исследований в области по-
иска магнитокалорических материалов привел не
только к увеличению числа новых материалов, но
и к существенному расширению возможности их
практического применения. МКЭ, помимо традици-
онных методов получения сверхнизких температур
и магнитного охлаждения, пытаются применить
в биомедицине: для метода магнитожидкостного
гипертермического лечения злокачественных ново-
образований и целевой доставки лекарства [75, 76].

2. МАГНИТНЫЕ И МАГНИТОТЕПЛОВЫЕ

СВОЙСТВА ТЯЖЕЛЫХ РЕДКОЗЕМЕЛЬНЫХ
МЕТАЛЛОВ: ЗАКОНОМЕРНОСТИ МАГНИТНОГО

УПОРЯДОЧЕНИЯ И ВЛИЯНИЕ ПРИМЕСЕЙ

Семейство лантаноидов (редкоземельных метал-
лов) включает 13 или 15 элементов — от церия
до иттербия или от лантана до лютеция. В на-
стоящее время эти металлы служат модельными
объектами для проверки и уточнения различных
физических теорий, а также широко используются
практически во всех отраслях промышленности. Еще
нельзя утверждать, что создана законченная тео-
рия изолированных атомов или ионов РЗМ, а тем
более их кристаллов или сплавов и соединений.
Хотя предложено много теоретических трактовок
различных характеристик кристаллов РЗМ. Первые
теоретические работы, посвященные РЗМ, были

опубликованы в 1960-х гг. [77–79]. В работе тео-
ретически описаны спиновые волны в РЗМ [80].
Теоретическое описание влияния анизотропии на
спиральные упорядочения спинов и связанное с этим
многообразие магнитных фаз в РЗМ описано в ра-
боте [81]. В дальнейшем была сделана попытка
объяснить существование спиральных антиферро-
магнитных структур в РЗМ топологией поверхности
Ферми [82–84]. Одной из последних на сегодняшний
день попыток теоретически обобщить эксперимен-
тальные результаты, полученные на РЗМ, стала
работа [85]. В ней авторы, используя гадолиний
в качестве прототипа всех тяжелых РЗМ, стро-
ят объединенную магнитную фазовую диаграмму,
которая связывает магнитные структуры металлов
со значениями констант кристаллической решетки.
Стандартная модель РЗМ на основе приближения
модели Хаббарда описывается в работе [86]. По-
следние на сегодняшний день расчеты из первых
принципов магнитных фазовых переходов между
длиннопериодическими спиральными АФМ, веерны-
ми и ФМ фазами в тяжелых РЗМ выполнены в ра-
ботах [87–89]. При этом по-прежнему отсутствует
единая теория, которая бы достоверно прогнози-
ровала наличие магнитного упорядочения в РЗМ,
в особенности неколлинеарного. Все существующие
подходы носят, как правило, феноменологический
или ad hoc характер.

Вместе с тем собран огромный и разнообразный
экспериментальный материал по изучению физико–
химических свойств этих веществ. Объем опубли-
кованных работ настолько велик [90–99] (например,
в литературе можно найти около 100 работ, посвя-
щенных каждому из тяжелых РЗМ, за исключением
тулия), что делает невозможным подробный обзор
содержания каждой из них.
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В работе [100] на примере рассмотрения магнит-
ных фазовых диаграмм тяжелых РЗМ (гадолиния–
тулия) определены общие черты и выявлены зако-
номерности магнитного упорядочения, характерные
для всех металлов тяжелого РЗ ряда, а также опре-
делены свойства, наиболее чувствительные к сте-
пени химической чистоты конкретных изучаемых
образцов [101].

Хотя обменное взаимодействие в РЗМ, как прави-
ло, рассчитывается из первых принципов [100], ис-
пользуемые методы имеют ряд ограничений, напри-
мер фактически не учитывают расщепление энерге-
тических уровней кристаллическим полем и снятие
за счет этого вырождения электронных состояний.
4f электроны в РЗМ находятся «глубоко» внутри
атома и окружены электронами, которые занимают
состояния 5s и 5p. Поэтому 4f–электроны оказы-
вают слабое влияние на химические связи между
атомами и в первом приближении их можно рас-
сматривать как свободные ионы с соответствующим
значением полного механического момента, суммы
спинового и орбитального. Данное обстоятельство
делает такие системы, как РЗМ, чрезвычайно слож-
ными для моделирования из первых принципов.
Наиболее часто используемое приближение локаль-
ной спиновой плотности (LSDA) некорректно поме-
щает незанятые 4f–состояния на уровень Ферми,
что, например, приводит к неверному предсказания
основного антиферромагнитного состояния в гадо-
линии. Похожим образом в таких элементах, как
тербий или гольмий, где 4f заполнена более чем
наполовину и сильно спин-орбитальное взаимодей-
ствие, приближение LSDA неприменимо. В связи
с этим предпринимаются попытки использовать
приближение LSDA+U, где U — постоянная Хаб-
барда, которая показывает величину кулоновского
и обменного взаимодействия с учетом орбитально-
го момента 4f–электронов [102–104]. При этом,
магнитные взаимодействия в РЗМ чрезвычайно
чувствительны к выбору значения U: f–состояния
становятся более локализованными при увеличении
данного параметра, что уменьшает величину взаи-
модействия между электронами проводимости [105,
106]. В настоящее время еще не создан обменно-
корреляционный функционал, способный корректно
описать все электронные основные состояния эле-
ментарных РЗМ. В связи с этим попытки моделиро-
вания неколлинеарных, спиральных структур в РЗМ
малоуспешны [107, 108].

В связи с определенными ограничениями перво-
принципных расчетов теоретическое исследование
проблемы магнитного упорядочения в РЗМ также
осуществляется в рамках модели молекулярного
поля [79, 81, 109]. Она правильно описывает важ-
ные свойства ферромагнетиков, такие как наличие
спонтанной намагниченности и ее температурной за-
висимости, высокотемпературный ход теплоемкости
и восприимчивости [110]. При правильном учете
природы исходного гамильтониана и взаимодействия
можно с помощью этой теории рассчитать маг-
нитные структуры, отвечающие экспериментальным
данным, а также определить границы между фазами.
Многообразие магнитных структур в РЗМ обуслов-

лено взаимным действием трех видов энергии —
обменной, кристаллического поля и магнитоупругой,
соответственно магнитное упорядочение в тяжелых
РЗМ может быть получено в рамках модели мо-
лекулярного поля [72, 111, 112]. Каждый металл
моделируется как линейная цепочка из N атомных
монослоев, которая бесконечно распространяется
в направлениях x (совпадает с одним из кристал-
лографических направлений в базисной плоскости
гексагональной кристаллической решетки РЗМ) и y
(совпадает с вертикальной кристаллографической
осью с). Спины в каждом монослое обменно свя-
заны со спинами в ближайшем и следующем за
ближайшим монослоях. При таких предположениях
гамильтониан записывается в виде:

Ĥ = J1

N−1∑

n=1

−→
S n

−→
S n+1 + J2

N−2∑

n=1

−→
S n

−→
S n+2+

+

N∑

n=1

[
K6

6 (T )S
6
n cos 6φn − gµB

−→
S n · −→H

]
, (2)

где J1 и J2 — обменные интегралы, описывающие
взаимодействие между ближайшими и следующими

за ближайшими слоями соответственно,
−→
S n — спин

в n-м монослое. В общем случае для гексагональной
кристаллической решетки энергия магнитной кри-
сталлической анизотропии записывается в виде

Eanis = K0
2P

0
2 cosΘ +K0

4P
0
4 cosΘ+

+K0
6P

0
6 cosΘ +K6

6S
6 sin6 Θcos6φ,

где P 0
i — полиномы Лежандра, углы Θ и φ обо-

значают взаимное расположение направления спина
с осями с и х соответственно. В настоящей модели
тяжелый РЗМ задается в виде бесконечной трансля-
ции базисных плоскостей вдоль вертикальной оси,
что физически справедливо, так как интерес для
моделирования представляют именно длинноперио-
дические спиральные структуры и их производные.
Они во всех тяжелых РЗМ наблюдаются, как пра-
вило, в базисной плоскости по направлению оси
легкого намагничивания. По этой причине в рамках
данной модели Θ = 90◦, и поэтому в гамильтониане
учитывается только вклад гексагональной анизо-
тропии [113]. Температурные зависимости констант
анизотропии K6

6 (T ) для рассматриваемых тяжелых
РЗМ представлены в работе [114]. Гексагональная
анизотропия обусловливает изменение угла поворота
спина в слоях спиральной структуры. Последний
член в соотношении (2) обозначает энергию взаимо-
действия полного магнитного момента атома с внеш-
ним магнитным полем (зеемановский вклад). Внеш-
нее магнитное поле в разработанной модели направ-
лено вдоль оси легкого намагничивания (в случае
рассматриваемых металлов оно совпадает с одной
из кристаллографических осей в базисной плоскости
ГПУ) и составляет 60◦ с осью х модели. В результате
расчетов из условия равенства нулю момента враще-
ния вектора полного механического момента в усло-
виях термодинамического равновесия Jn×H

n
eff = 0

определяется эффективное поле H
n
eff = − 1

gµB

∂Ĥ
∂Sn

,
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Рис. 3. Магнитная фазовая диаграмма монокристаллического диспрозия в интервале температур от 85 до 190K в полях
0–25 кЭ: а — теория; б — эксперимент [72]

действующее на каждом слое, и находятся пара-
метры равновесия, обеспечивающие минимальное
значение энергии. К таким параметрам в разрабо-
танной модели относятся наборы (профили) темпе-
ратурных зависимостей среднего значения полного
механического момента слоя 〈Jn〉 (T ) , n = 1, . . . ,N
и угла поворота магнитного момента в спиральной
структуре φn (T ) , n = 1, . . . ,N [115–118]. Получен-
ные параметры далее используются для получения
расчетных значений макроскопических свойств, на-
пример намагниченности M = gµB 〈J〉. Проведенные
экспериментальные и теоретические исследования
позволили, например, построить уточненную маг-
нитную фазовую диаграмму монокристаллического
диспрозия (рис. 3).

Переход от АФМ к веерной фазе происходит
в достаточно широком диапазоне магнитных полей,
то есть не носит скачкообразный характер [119].
По экспериментальным данным настоящей работы
фаза типа «веер» существует в области температур
125–180 K в диапазоне магнитных полей от 5 до
23 кЭ. Вместе с тем область существования веерной
фазы может быть шире и занимать всю область
в интервале 80–180К [120], что подтверждает-
ся теоретическими расчетами. Области неизвестной
и предположительно второй веерной фазы в области
температуры Кюри также являются предметом дис-
куссии до настоящего времени. Так, в работе [72]
впервые получены теоретические доказательства су-
ществования второй веерной фазы в интервале
90–120К и 4–18 кЭ, возможно, ближнего порядка,
которая ранее наблюдалась по результатам ней-
тронографических исследований [120]. Проведенные
в работе [72] вычисления демонстрируют наличие
такой обширной области искаженной спиральной
АФМ–структуры, свойства которой соответствуют
веерному упорядочению. При этом расчет показыва-
ет очевидную визуальную разницу между областями
веерного упорядочения вблизи температур Кюри
и Нееля. В низкотемпературной области магнитная
структура больше напоминает искаженную АФМ–
спираль с низким значением магнитного момента.
Вблизи температуры Нееля роль промежуточной фа-
зы с преобладающими АФМ свойствами выполняет
структура типа геликоид+веер (helifan), тогда как

веерная структура в этом случае близка к колли-
неарному ФМ–упорядочению. Угол раскрытия двух
типов веерного упорядочения существенно зависит
от температуры, что, в свою очередь, объясняет-
ся влиянием гексагональной анизотропии. В низ-
котемпературной области влияние гексагональной
анизотропии более выражено, и веер является бо-
лее «закрытым», обратная ситуация наблюдается
вблизи температуры Нееля. Области существова-
ния антиферромагнитной спирали, коллинеарного
ферромагнитного упорядочений и парамагнитного
состояния практически одинаково определяются как
экспериментально, так и в результате теоретического
рассмотрения.

Разработанный в статьях [72, 111] подход распро-
странен также на все тяжелые РЗМ (от гадолиния
до тулия). Те или иные формы упорядоченных
магнитных структур обнаружены в одиннадцати (из
15 или 17) РЗМ [121]. Наиболее интересными
свойствами обладают именно тяжелые РЗМ, сле-
довательно, они и наиболее полно изучены [30,
122–132]. В опубликованных работах имеется зна-
чительное расхождение в результатах, поскольку
монокристаллические образцы, получаемые в на-
стоящее время и исследованные в относительно
современных работах, обладают значительно более
высокой чистотой, чем те, которые использовались
в ранних исследованиях. Тяжелые РЗМ изучались,
в том числе авторами обзора, интенсивнее, чем более
легкие [111, 133–144].

С учетом вышесказанного в обзоре проведен
анализ наиболее полных и современных данных
относительно магнитных фазовых диаграмм каж-
дого металла тяжелого редкоземельного (РЗ) ряда
в отдельности, полученных как непосредственно
автором (гадолиний, тербий, диспрозий, гольмий),
так и взятых из литературы (эрбий и тулий). Такой
подход позволил выявить общие закономерности их
магнитного упорядочения, уточнить с их учетом
существующие магнитные фазовые диаграммы тя-
желых РЗМ и построить для них универсальную
магнитную фазовую диаграмму [100].

На рис. 4 представлены уточненные магнитные
фазовые диаграммы тяжелых РЗМ: от гадолиния
до тулия.
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Рис. 4. Магнитные фазовые диаграммы: a — гадолиния, б — тербия, в — диспрозия, г — гольмия, д — эрбия и е —
тулия [100]

В пяти из шести рассматриваемых тяжелых РЗМ
обнаружены различные типы антиферромагнитно-
го спинового упорядочения. Основным состоянием
(при нулевой температуре в отсутствие магнитного
поля) в тербии и диспрозии является коллинеар-
ное ФМ–упорядочение в базисной плоскости. В
гольмии и эрбии полного упорядочивания моментов
в этой области не наблюдается, и структура имеет
ферромагнитное спиральное расположение моментов
(ферромагнитный конус) вдоль оси с. При этом в ба-
зисной плоскости сохраняется спиральная конфигу-
рация. Причина перехода к конической структуре
заключается в особенностях температурной зависи-
мости коэффициентов аксиальной анизотропии [80].
В случае достаточно медленного температурного из-
менения параметров анизотропии вблизи температу-
ры перехода ФМ–спираль (конус) — АФМ–спираль
могут возникнуть дефекты спиральных структур,
что, в свою очередь, приводит к появлению про-
межуточных фаз типа спинового проскальзывания,
что, соответственно, наблюдается экспериментально
в настоящей работе в гольмии и эрбии.

В тяжелых РЗМ существуют только два основных
типа спинового упорядочения: продольные осцил-
ляции спиновой амплитуды вдоль оси с (эрбий,
тулий) и спиральная структура, в которой магнитные
моменты находятся в базисной плоскости (тербий,
диспрозий, гольмий). Более сложные структуры
представляют собой комбинации этих двух типов
упорядочения. Несмотря на то, что их существова-
ние обусловлено в основном обменными взаимодей-
ствиями, точная форма длиннопериодических струк-
тур определяется вкладами от анизотропии и маг-
нитострикции, каждая из которых благоприятствует
ферромагнитному порядку. При более низких темпе-
ратурах энергии, связанные с анизотропией и маг-
нитострикицей, начинают доминировать, их вклад
в уменьшение углов поворота спинов АФМ–спирали
с понижением температуры растет. В работах [145–
147] предполагается, что магнитострикция является
доминирующим процессом, который стабилизирует
ФМ–состояние. При переходе АФМ— ФМ энергети-
ческий барьер, разделяющий магнитоупорядоченные
состояния, в основном компенсируется возрастаю-
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щей при охлаждении магнитоупругой энергией [148,
149]. Доминирующий характер того или иного маг-
нитного упорядочения оказался связан со знаком
коэффициента, определяющего связь квадрупольно-
го момента f–электронов с направлением вектора
полного механического момента импульса J [150].
В тербии, диспрозии и гольмии коэффициент от-
рицателен, в то время как в эрбии и тулии —
положителен. Этим объясняется тот факт, что в двух
последних металлах компоненты кристаллического
поля более высокого порядка благоприятствуют ори-
ентации моментов параллельно оси с. При этом
конкретное расположение моментов зависит от отно-
сительных величин и знаков эти компонент. Только
в тулии все эффекты кристаллического поля благо-
приятствуют единственному направлению спинов па-
раллельно оси с. В остальных тяжелых РЗМ всегда
существует вероятность найти момент с компонен-
той вне плоскости, причем она увеличивается в ряду
от гольмия до тербия.

До Второй мировой войны исследователями было
изучено незначительное количество РЗМ, доступ-
ных в виде чистых металлов [151–153]. Развитие
методик ионного обмена и экстракции из растворов,
а также техники выделения металлов из руд [154]
позволили получить такое количество чистого ме-
талла, которое было необходимо для обеспечения
современного на тот момент уровня развития науки
о РЗМ. При этом в те же годы впервые была
поднята проблема влияния чистоты на физические
свойства металлов [155–157], но, как правило,
рассмотрение ограничивалось влиянием кислорода
на свойства гадолиния из-за существования оксида
в области низких температур [158–161]. Экспери-
ментальное изучение критического поведения поли-
кристаллического диспрозия (RRR=14) [162, 163]
обнаружило существенное различие (∼ 1К) меж-
ду значениями температуры Нееля, определенными
тремя различными методами: измерением теплоем-
кости, магнитной восприимчивости и электросопро-
тивления. Тогда же было высказано предположе-
ние, что такое расхождение может быть связано
с неодинаковым по отношению к разным свойствам
влиянию примесей. То есть чем сильнее данное
свойство определяется влиянием решеткой кристал-
ла, его фононным спектром, тем значительнее это
свойство будет зависеть от количества примеси.
Справедливость предположения об избирательном
влиянии примесей подтверждена исследованиями
на монокристаллах [164–168]. Влияние примесей
на ядерные свойства тяжелых РЗМ (гадолиния,
тербия, гольмия) изучалось с помощью ядерно-
магнитного резонанса [169–172] и с помощью ме-
тодики IBPAD (in-beam time-differential perturbed
angular distribution) [173–175]. В обоих послед-
них случаях определялась величина сверхтонких
магнитных полей и ядерных квадрупольных взаимо-
действий без обсуждения влияния примесей на мак-
роскопические магнитотепловые свойства тяжелых
РЗМ. Методы получения высокочистых металлов
на протяжении последних десятилетий постоянно
совершенствовались, при этом в настоящее время
данные вопросы в физике лантаноидов практически

не изучаются. Дело в том, что весьма ограниченное
число лабораторий могут себе позволить чрезвычай-
но дорогостоящие и длительные экспериментальные
исследования высокочистых монокристаллов РЗМ.
Центр подготовки материалов (лаборатория Эймса)
имеет данные о химической чистоте всех изготавли-
ваемых образцов РЗМ, но в настоящее время это
только поликристаллические образцы. Последние
высокочистые монокристаллические образцы были
приготовлены в конце 1990-х гг., и поиск информа-
ции об их химической чистоте сейчас весьма затруд-
нителен. При оценке степени химической чистоты
«старых» образцов можно с большой уверенностью
сказать, что она, по крайней мере, сравнима с чи-
стотой вновь производимых поликристаллических
образцов (99.5–99.9 масс.%).

Также для косвенной оценки чистоты ранее актив-
но применялся метод измерения отношения значений
сопротивления образца при различных температурах
ρ300

ρ4.2
(RRR) [176–178], однако в настоящее время его

применение, несмотря на относительную простоту,
не встречается [179]. Существование локальных
структурных изменений зависит от количества при-
месей и дефектов в образце, о чем упоминалось
в ряде теоретических работ [180–182]. Одной из
последних на сегодняшний день работой, в которой
рассматривается влияние примесей в тяжелых РЗМ,
является работа [183]. При этом строгое теоре-
тическое объяснение влияния химической чистоты
на свойства РЗМ в ней отсутствует. Приводятся
частные примеры изменения намагниченности га-
долиния [184, 185] в зависимости от содержания
кислорода, а также увеличения «магнитной чувстви-
тельности» к внешнему магнитному полю на при-
мере изменения теплоемкости эрбия в зависимости
от чистоты образцов [127]. Вместе с тем делается
важное наблюдение относительно важности учета
примесей в атомных, не весовых процентах. Атомная
масса тяжелых РЗМ, как правило, гораздо больше
атомной массы основных примесей, поэтому пред-
ставление химической чистоты в единицах весовых
процентов неизбежно завышает ее величину.

Таким образом, в идеальном случае важно учиты-
вать конкретное число атомов примеси, что откры-
вает перспективу для использования современных
методов математического моделирования и числен-
ного расчета при решении данной задачи, что
и было сделано в работе [101]. В ней показано,
что добавление примеси смещает уровень энер-
гии Ферми, что приводит к изменению плотности
электронных состояний на уровне энергии Ферми
и, соответственно, изменяется значение спиновой
поляризации. Уменьшение плотности электронных
состояний при добавлении кислорода или железа
согласуется с экспериментальным фактом, согласно
которому сопротивление чистых материалов меньше,
чем материалов с примесями. Отдельно стоит отме-
тить вклад примеси атома из 3d–группы, которая
увеличивает спиновую поляризацию системы. При-
месь редкоземельного металла незначительно влияет
на электронную структуру образца, что связано
с неучетом спин–орбитального взаимодействия в ис-
пользуемых для расчетов скалярных псевдопотенци-



ФИЗИКА КОНДЕНСИРОВАННОГО СОСТОЯНИЯ ВЕЩЕСТВА 27

алах, и является явным ограничением используемой
для расчетов модели, за исключением примеси гадо-
линия, в котором спин–орбитальное взаимодействие
равно нулю. В работе также обнаружено смещение
температур фазовых переходов в область более низ-
ких температур для «грязных» образцов (в случае
преобладания магнитных примесей), что облегчает
формирование магнитного упорядочения с большим
значением момента (например, ФМ) в области низ-
ких полей. Вместе с тем наблюдается увеличение
значения критических полей фазового перехода (в
случае преобладания парамагнитных примесей), что
затрудняет или расширяет область фазовой транс-
формации между антиферромагнитными (АФМ)
и метастабильными магнитными структурами (веер,
веер со структурой геликоида). Примесь препят-
ствует образованию «классической» АФМ–спирали,
искажая и даже разрушая ее. Таким образом, эво-
люция фазового перехода в «грязных» образцах
изменяется. Примесь в данном случае является точ-
кой пиннинга, и, соответственно, большее значение
внешнего магнитного поля необходимо для измене-
ния начального состояния. В целом в более «чистых»
образцах наблюдается большее многообразие спино-
вых структур по сравнению с «грязными» образцами.
В зависимости от их химической чистоты также
наблюдаются аллотропные модификации РЗМ [186,
187], при этом в работе [183] подчеркивается, что
новые фазы могут формироваться исключительно за
счет влияния примесей, фактически являясь «от-
кликом» на внешнее магнитное поле со стороны
атома примеси или их соединений, а не самого
изучаемого материала [188, 189].

Другим типом дефектов, которые влияют на свой-
ства тяжелых РЗМ, является появление дислокаций,
связанных с деформацией образцов. Известно, что
при своем движении в кристаллической решетке
дислокация преодолевает различного рода энерге-
тические барьеры. Торможение осуществляют либо
элементарные возбуждения в объеме кристалла (на-
пример, фононы), либо потенциальный рельеф самой
решетки — барьеры Пайерлса–Набарро [190–193].
К аналогичному эффекту может приводить и нали-
чие других дефектов решетки — например вакансий,
примесных и межузельных атомов. Строгая оценка
относительного влияния потенциального рельефа
решетки и силовых полей точечных дефектов на
подвижность дислокаций в различных кристалли-
ческих структурах в настоящее время отсутствует.
Для детального изучения требуется проведение экс-
периментов на сжатие/растяжение одних и тех же
высокочистых образцов РЗМ.

3. МАГНИТНЫЕ И МАГНИТОТЕПЛОВЫЕ

СВОЙСТВА СПЛАВОВ НА ОСНОВЕ ЖЕЛЕЗА
И РОДИЯ

Внимание ученых к сплавам семейства FeRh обу-
словлено в основном двумя причинами: во-первых,
окончательно не объяснена природа магнитного
фазового перехода первого рода АФМ—ФМ, во-
вторых, сплавы на основе FeRh являются перспек-
тивными с точки зрения практического применения
в силу того, что в них наблюдается гигантская

величина МКЭ. Фазовый переход в сплавах на
основе железо–родий, в том числе легированных
другими металлами, происходит в области темпе-
ратур, близких к комнатным (+7–+60◦С). Именно
возможность их использования в этой «удобной»
области температур (нет необходимости получения
сверхнизких температур или сильного нагрева) обу-
словливает возможность их применения в техноло-
гии магнитной записи [194]. Основным недостатком,
некоторым образом ограничивающим применение
материала, является высокая рыночная стоимость
родия. В то же время вопрос стоимости не играет
большой роли в высокотехнологичной медицине, где
сплавы железо–родий могут применяться в техно-
логии контролируемого высвобождения лекарств из
имплантируемых устройств [195–198]). В последние
годы интерес научного сообщества к сплавам на
основе FeRh существенно вырос [199–205]. По-
следней на сегодняшний день работой, в которой
систематизированы все имеющиеся к настоящему
моменту сведения о сплавах на основе железо–
родий, является обзорная работа [206]. В системе
FeRh присутствуют следующие равновесные фазы,
показанные на фазовой диаграмме [207]:

• жидкая фаза (область L на фазовой диаграм-
ме), которая сохраняется при температурах выше
1550◦C;

• ПМ фаза с ГЦК решеткой (область γ на фазовой
диаграмме);

• высокотемпературная ПМ фаза с ОЦК решеткой
(область δ на фазовой диаграмме), которая ста-
бильна в узком диапазоне содержания Rh (до
3 ат.%) в области температур 1394–1538◦C;

• низкотемпературная ФМ–фаза с ОЦК–решеткой
(область α на фазовой диаграмме);

• химически упорядоченная ФМ–фаза с кристалли-
ческой структурой B2 типа CsCl (область α′ на
фазовой диаграмме);

• химически упорядоченная АФМ–фаза с кристал-
лической структурой B2 типа CsCl, которая обра-
зуется из фазы α′ при фазовом переходе ФМ—
АФМ при охлаждении (область α′′ на фазовой
диаграмме).

В работах [208, 209] впервые экспериментально
показан фазовый переход первого рода АФМ–ФМ
в сплаве Fe50Rh50. Этот переход происходит при
температуре Tпер ∼ 320 K и сопровождается уве-
личением объема примерно на 1% [20, 210, 211].
В работе [212] на основе расчетов из первых
принципов получено увеличение объема ячейки на
2.4 %. Фазовый переход проявляет температурный
гистерезис и температурную область сосуществова-
ния фаз АФМ и ФМ [213]. Рентгенографические
исследования показали, что переход АФМ—ФМ яв-
ляется изоструктурным [214]. Сплав Fe50Rh50 имеет
кристаллическую структуру типа CsCl [209, 214]:
каждый атом Rh расположен в центре куба, на вось-
ми вершинах которого находятся атомы Fe. Из ней-
тронографических исследований и мессбауэровской
спектроскопии известно, что в ФМ–фазе наблюдает-
ся коллинеарное упорядочение магнитных моментов
атомов Fe (3.2µB/атом) и Rh (0.9µB/атом) [215,
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216]. При более низкой температуре (ниже 320К)
наблюдается АФМ–структура, в которой атомы Fe
образуют две магнитные подрешетки с противопо-
ложными направлениями магнитных моментов [217].
Магнитные моменты атомов Fe в АФМ–фазе со-
ставляют 3.3 µB [218], атомы Rh имеют нулевые
значения магнитного момента [219, 220]. При темпе-
ратуре Кюри TC = 675 К сплавы FeRh испытывают
фазовый переход второго рода в парамагнитную
(ПМ) фазу. В области фазового перехода первого
рода сплавы Fe1−xRhx (0.46 < x < 0.52) проявля-
ют различные функциональные свойства, такие как
гигантская магнитострикция (величина объемной
магнитострикции ω = 8.2 × 10−3) [11], гигантское
магнитосопротивление ∆R/R ∼ 50% [12].

Первые результаты, связанные с изучением изме-
нения магнитной части энтропии при фазовом пере-
ходе первого рода в сплаве FeRh, а также в сплавах
FeRh, допированных Pd, Pt и Ir, выполнены в ра-
ботах [13, 210]. Первые прямые измерения МКЭ
в этих материалах были выполнены на физическом
факультете МГУ им. М.В.Ломоносова [10, 221–
223] на образцах сплава Fe49Rh51. В отожженных
образцах адиабатическое изменение температуры
в поле 1.95 Тл составило 3.8К, в закалённом
образце — 12.9 К. При дальнейших исследованиях
были также зарегистрированы значительные вели-
чины изменения магнитной части энтропии (13–
20 Дж/кг−1 K−1) и адиабатического изменения тем-
пературы (7 − 12.9К) во внешнем магнитном поле
2 Tл, в том числе в работах с участием авто-
ра [23, 222, 224, 225]. При этом FeRh до настоящего
времени удерживает рекорд измеренного экспери-
ментального значения адиабатического изменения
температуры по сравнению с любым другим магни-
токалорическим материалом [206, 226].

Установление причины перехода — одна из ос-
новных задач при изучении этих сплавов. Киттель
предположил, что увеличение параметра кристалли-
ческой решетки при переходе АФМ–ФМ связано
с инверсией знака обменной энергии при опреде-
ленном значении этого параметра [227]. Модель
Киттеля предполагает строгую зависимость обмен-
ного интеграла от параметра решетки и, соответ-
ственно, теплового расширения и давления, при
этом данная модель не могла объяснить сильное
изменение энтропии при переходе в FeRh. В теории,
предложенной в работе [228], предполагается, что
обменный интеграл не имеет строгой зависимости от
параметра решетки и остается постоянным вплоть
до температуры Кюри. Авторы отмечают, что дан-
ная модель позволяет получить значение изменения
энтропии, а также изменение критического поля
с температурой.

Вместе с тем расчеты, основанные на первых
принципах, показывают наличие существенных из-
менений, происходящих в электронной структуре
при переходе [229–236]. Феноменологическое объяс-
нение АФМ—ФМ перехода в сплавах FeRh с точки
зрения увеличения плотности состояний в результа-
те гигантского объемного расширения представлено
в работе [237]. Авторы пересмотрели соотношение
между плотностью состояний на уровне Ферми

и знаком косвенного взаимодействия. В результате
показано, что ФМ–состоянию соответствует высо-
кая плотность состояний на уровне Ферми. В ра-
ботах [24, 238, 239] высказываются предположения
о том, что причиной резкого АФМ—ФМ перехода
является изменение электронной части энтропии,
которое происходит вследствие изменения плотности
состояний на поверхности Ферми из-за изменений
в зонной структуре при переходе. Вместе с тем
в работе [217] на основе теоретических рассмот-
рений из первых принципов делается вывод, что
причиной перехода в FeRh является существование
двух магнитных состояний атомов Rh, связанных
с конкурирующими ферромагнитным Fe–Rh и анти-
ферромагнитным Fe–Fe обменными взаимодействи-
ями. Согласно модели Бина–Родбелла [240, 241]
величина обмена зависит от межатомных расстоя-
ний, что может создавать условия для возникнове-
ния фазового перехода первого рода. Теоретические
рассмотрения магнитных свойств из первых принци-
пов [233] показывают, что очень слабые изменения
стехиометрического состава FeRh оказывают силь-
ное влияние на фазовый переход. В частности,
рассматривалось наличие небольшой доли (до 2 про-
центов) замещений атомов Rh атомами Fe в сплаве
и атомов железа атомами родия, которое наблю-
дается в реальных материалах. Переход в FeRh
проявляется в результате тонкого баланса конку-
рирующих электронных взаимодействий, которые
нарушаются при малейших изменениях в составе.
Например, авторы отмечают, что замещение всего
2% атомов Rh атомами Fe приводит к изменению
температуры перехода на 200 К. В работе также
приведены результаты расчетов изотермического из-
менения энтропии |∆S| = 21.1Дж/(К·кг) в поле
2 Тл при переходе АФМ–ФМ и отмечен большой
электронный вклад около 40% в эту величину.

В ряде работ [199, 242–247] переход АФМ–ФМ
в сплавах железо–родий индуцируется нагревом
фемтосекундным лазерным импульсом. Сверхбыст-
рые измерения, основанные на эффекте Керра,
показывают, каким образом атомы в сплаве FeRh
взаимодействуют в течение времени, сравнимого
с характерными временами обменного взаимодей-
ствия (10–100 фс) [248]. В результате исследований
получено, что магнитный переход АФМ–ФМ в плен-
ке FeRh происходит значительно быстрее, чем струк-
турный. Таким образом, авторами делается важное
заключение, что изменение магнитных свойств при
фазовом переходе в FeRh не связано с изменением
постоянной решетки. Полученные результаты могут
свидетельствовать о прямой передаче энергии от
спиновых возбуждений к спиновым и орбитальным
моментам электронной системы при фазовом пере-
ходе. Следовательно, фазовый переход АФМ–ФМ
может быть обусловлен возбуждением электронной
подсистемы [245]. Однако в работе [199] сделано
заключение, что магнитный и структурный пере-
ходы идут одновременно. Таким образом, даже
проведение сверхбыстрых измерений с применени-
ем фемтосекундных лазеров не дает определенного
ответа о причинах, вызывающих фазовый переход
в сплавах FeRh.
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Таким образом, в литературе существует несколь-
ко конкурирующих объяснений взаимосвязи изме-
нений в кристаллографической, электронной и маг-
нитной структурах сплавов FeRh. Одновременное
исследование изменений в магнитной и кристалли-
ческой подсистемах является технически сложной
задачей, что приводит к возникновению противоре-
чивых данных о механизмах, вызывающих фазовый
переход в FeRh.

В работе [249] предложена теоретическая модель,
которая объясняет механизм фазового перехода пер-
вого рода АФМ—ФМ в сплавах железо–родий.
Благодаря большим значениям магнитострикцион-
ных эффектов, а также зависимости температур
Нееля (фазового перехода АФМ— ФМ) и Кюри
от давления в сплавах FeRh [13, 20] в работе
удалось разработать обменно стрикционную модель
ферромагнетика (на примере сплава железо–родий)
с учетом параметров экспериментальной зависимо-
сти температуры Кюри от объема кристаллической
ячейки [250–253]. В модели рассматривается экви-
атомный сплав Fe50Rh50, также предполагается, что
магнитный момент атомов родия в АФМ–фазе равен
нулю, что находится в согласии с большинством
экспериментальных данных [219, 220, 254] и тео-
ретических расчетов [236, 255], поэтому магнитный
порядок АФМ–фазы формируется атомами железа.

Результаты расчетов свидетельствуют о том, что
причиной АФМ— ФМ фазового перехода в сплавах
FeRh является появление ненулевого магнитного
момента на атомах родия при одновременном увели-
чении объема решетки в сочетании с уменьшением
абсолютного значения обменного интеграла J12.
Существование двух магнитных состояний атомов
Rh связано с конкурирующими обменными взаимо-
действиями ферромагнитного (Fe–Rh) и антиферро-
магнитного (Fe–Fe) типов. ФМ–порядок появляется
в сплаве в момент, когда подрешетка атомов Fe
(в антиферромагнитном в тот момент сплаве FeRh)
нагревается выше температуры фазового перехо-
да АФМ— ФМ, при этом изменяется межатомное
расстояние и обменный интеграл соответственно.
Спиновые флуктуации в подрешетке атомов железа
приводят к возникновению локального обменного
взаимодействия в местах расположения атомов Rh.
Косвенный ферромагнитный обмен через индуциро-
ванные магнитные моменты атомов родия превышает
прямой антиферромагнитный обмен Fe–Fe, смещая
общий баланс в сторону ФМ–упорядочения. Таким
образом, локальное обменное поле возникает внача-
ле в виде зародышей ФМ–упорядочения в местах
расположения атомов родия, постепенно увеличи-
вая область ФМ–порядка на весь объем сплава.
Равновесное значение параметра кристаллической
решетки в ФМ–состоянии больше, чем в АФМ. Со-
ответственно переход АФМ— ФМ сопровождается
расширением кристаллической решетки.

Особенности изготовления образцов сплава
железо–родий описаны в работах [11, 222, 256–258],
при этом в структуре сплавов FeRh при нарушении
режимов их изготовления могут возникать
различные дефекты, которые оказывают влияние
на свойства материала. Однако систематических

исследований корреляции параметров синтеза
и особенностей АФМ—ФМ перехода в сплавах
железо–родий не существует. Авторами работы [22]
было продемонстрировано, что скорость охлаждения
после достижения температуры термического
отжига (1273К) сильно влияет на величину dM/dT
вблизи температуры АФМ—ФМ фазового перехода
и на величину ∆SM , а также потери, связанные
с магнитным гистерезисом. Процесс фазового
перехода быстро закаленного образца протекает
гораздо более резко (величина dM/dT больше),
чем медленно охлажденного образца. Кроме того,
изменение намагниченности в быстро закаленном
образце, ∆M =∼ 133 emu/г, на 14% больше,
чем соответствующее изменение в медленно
охлажденном образце, и находится в хорошем
согласии с литературными данными (134 emu/г
в поле 2 Тл [23]), что также влияет на увеличение
значения МКЭ в быстро закаленном образце
на 15–20 %.

Магнитоструктурный фазовый переход в объем-
ных сплавах FeRh, полученных методом дуговой
плавки, может проявлять плохую воспроизводи-
мость. Дуговая и индукционная плавки — два
метода получения объемных сплавов железо–родий,
при этом первый способ гораздо чаще применяется
в лабораторных условиях из-за своей доступности,
простоты и низкой стоимости. Однако после плавки
требуется длительный высокотемпературный терми-
ческий отжиг в вакууме или атмосфере инертного
газа для получения образцов с высокоупорядоченной
кристаллической структурой типа CsCl. Это условие
необходимо для существования резкого АФМ—
ФМ перехода в сплаве. При этом, если сравнить
результаты, полученные различными исследователь-
скими группами, при использовании метода дуговой
плавки, например для получения состава сплава
Fe48Rh52 [13, 259, 260], можно заключить, что
характерные особенности фазового перехода сильно
меняются даже при использовании одного и того
же метода плавки. Естественно, более существенные
различия ожидаются при получении одного и того
же состава двумя различными методами плавки.
Так, в работе [261] объемные сплавы Fe100−xRhx

с x = 50 и 51 были изготовлены методом дуговой
плавки с последующим термическим отжигом. В об-
ласти фазового перехода образцы сильно отличаются
друг от друга, то есть при термическом отжиге после
дуговой плавки не удалось добиться однородного
распределения железа и родия в микроскопическом
масштабе. В той же работе [261] дополнительно
к ранее изученным образцам, полученным методом
дуговой плавки, были изготовлены объемные сплавы
номинального состава Fe100−xRhx с x = 50, 50.5
и 51 ат.% методом индукционной плавки. Наблюда-
ется одинаковая степень резкости фазового перехода
и повторяемость формы температурных зависимо-
стей намагниченности для образцов состава 49:51,
достаточная повторяемость (расхождение 1–3%) на-
блюдается в образца 49.5:50.5, но для образцов 50:50
величина скачка намагниченности ∆M отличается
примерно на 10% при 400К.
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Исходя из обсуждаемых результатов, а также
согласно теории [233] о существенном влиянии
дефектов на магнитотепловые свойства, в частности
МКЭ, сплавов семейства железо–родий, в рабо-
те [224] предложена эмпирическая модель и про-
ведены прямые измерения МКЭ, характеризующие
и объясняющие влияние дефектов кристаллической
структуры на положение температуры перехода и ве-
личину МКЭ в бинарном сплаве железо–родий.
Предполагается, что в сплаве железо–родий су-
ществует слабый динамический магнитный отклик
дальнего порядка, который может быть смоделиро-
ван следующим образом. Его изменение во времени
настолько медленно, что в каждый момент времени
ti можно считать термодинамическое равновесие
достигнутым, а параметры ферро- и антиферромаг-
нитного порядков, mf (ti) и ma(ti), усредненные по
химическим составам, и значение МКЭ ∆T для
каждого значения магнитного поля (ti) известными.
Наличие такого отклика приводит к появлению
дополнительного к внешнему полю H(ti) эффектив-
ного магнитного поля Hэфф = Cmf (ti−1), которое
зависит от значения общей намагниченности, при
этом феноменологический параметр C = 3.8Tл.
На экспериментальных зависимостях ∆T (H) на-
блюдается гистерезис при изменении магнитного
поля (около 1.2 Tл) и невозвращение температуры
образца к начальному значению после одного цикла
изменения магнитного поля.

На рис. 5 представлена зависимость ∆T (H) для
трех полных циклов изменения магнитного поля
при 323K. Во время первого цикла ∆T1 достига-
ет −7.5K, в процессе второго и третьего циклов
МКЭ приблизительно в два раза меньше (−3.4K).
Вид кривых позволяет предположить, что значение
МКЭ в последующих циклах уменьшается за счет
эффекта «невозвращения». Данное предположение
оказывается справедливым для всех магнитокалори-
ческих материалов, испытывающих фазовый переход
первого рода, в случае нескольких циклов намагни-
чивания/размагничивания [23, 262].

Рис. 5. Полевые зависимости МКЭ ∆T (H), полученные в
ходе трех полных циклов изменения магнитного поля при

324K в образце Fe50.4Rh49.6 [224]

С практической точки зрения данное обстоя-
тельство означает меньшую эффективность охлаж-
дения в магнитных рефрижераторах, исполь-
зующих многоступенчатые циклы намагничива-
ния/размагничивания. Наличие полевого гистерези-
са МКЭ также должно приниматься во внимание.

4. СТРУКТУРНЫЕ, МАГНИТНЫЕ
И МАГНИТОТЕПЛОВЫЕ СВОЙСТВА

ТРЕХКОМПОНЕНТНЫХ СПЛАВОВ СЕМЕЙСТВА
ЖЕЛЕЗО–РОДИЙ, ЛЕГИРОВАННЫХ

ПАЛЛАДИЕМ

Несмотря на то, что бинарный сплав железо–
родий изучен довольно хорошо и обладает рекорд-
ными значениями магнитотепловых свойств, тем
не менее максимальные значения этих свойств на-
блюдаются в области температур выше комнатной
(∼ 60 − 80◦С), что требует изучения легированных
сплавов семейства железо–родий c более низкими
значениями температур переходов и практически
такими же значениями магнитотепловых свойств.

В литературе встречается довольно мало работ,
посвященных изучению сплавов железо–родий, ле-
гированных третьим элементом. Предыдущие иссле-
дования указывают на то, что частичное замещение
родия в сплавах FeRh такими металлами, как палла-
дий, платина, иридий, никель, медь, хром, рутений
и др., приводит к смещению температуры фазового
перехода, уменьшению величины МКЭ, уширению
его пика на температурной кривой, изменению
удельного сопротивления [256, 263–267]. Изменение
температуры магнитного перехода сплавов на основе
FeRh при добавлении небольшого количества Co, Ni
и Pd изучалось в работе [268]. Можно отметить
различный характер зависимости температуры пере-
хода от концентрации для различных добавок: если
для Co и Ni зависимость имеет линейное поведе-
ние, то для Pd наблюдается характерный минимум
при x = 0.08. В работе [269] также исследованы
сплавы FeRh1−xMx, где М=Fe, Co, Ni, Pd, Ir, Pt.
Отмечено, что замена родия 3d–металлом приводит
к снижению температуры перехода вследствие того,
что магнитный момент атома замещающего металла
стабилизирует ФМ–фазу.

Добавление в сплав атома третьего типа может
привести к реализации отличной от кубической
кристаллической структуры. Например, в рабо-
те [270] исследованы сплавы FeRh1−xPtx, имеющие
объёмно–центрированную тетрагональную (ОЦТ)
структуру. Как правило, легирование большим ко-
личеством третьего элемента в кристаллической
решетке может привести к изменению ее симметрии
от объемно-центрированной кубической (ОЦК) до
ОЦТ или орторомбической [271, 272]. В работе [273]
выявлено необычное поведение в сплаве FeRh: длина
связи между вторыми соседними атомами Fe–Fe
и Rh–Rh больше, чем длина связи между первыми
соседями Fe–Rh или Rh–Fe в структурах типа ОЦК
выше температуры перехода АФМ—ФМ. Наблюда-
емые результаты позволили авторам сделать вывод,
что локальные спиновые (магнитные) флуктуации
и флуктуации расстояния между атомами Fe–Fe
(структурные флуктуации) играют важную роль
в управлении метамагнитным переходом, при этом
гибридизация в сплаве FeRh связана со статической
стабильностью каждой магнитной фазы [274].

Важным практическим результатом является зна-
чительное увеличение хладоемкости при легирова-
нии сплава Fe50Rh50, даже несмотря на большие
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потери на гистерезис. Если величина хладоемко-
сти для двухкомпонентной системы Fe50Rh50 со-
ставляет около 150 Дж/К, то для легированных
систем Fe50(Rh49Cu1), Fe50(Rh47Pd3), Fe50(Rh48Cu2),
(Fe47.5Ni1.5)Rh51 значение RC увеличивается до 170–
210Дж/кг [264]. Возрастание величины RC связано
с присутствием в объемном образце небольших
случайных закаленных областей и локальных де-
фектов. Добавление небольшого количества 3d- или
4d–переходного металла в решетку FeRh приводит
к уширению перехода, что, в свою очередь, мо-
жет способствовать выигрышу в производительности
охлаждения.

Впервые составы с палладием Fe48Rh46Pd6

и Fe48Rh49Pd3 рассматриваются в работе [210], для
них наблюдается существенное уменьшение темпе-
ратуры фазового перехода по сравнению со сплавом
железо–родий, на 23 и 49% соответственно, при
практически аналогичном уменьшении изменения
магнитной части энтропии за счет исчезновения маг-
нитного момента на родии в АФМ–состоянии. Сле-
дующие систематические исследования этих сплавов
произошли почти 30 лет спустя [267]. В этой рабо-
те в сплавах с небольшим содержанием палладия
Fe49(Rh1−xPdx)51, где x = 0 − 0.14, измерялись на-
магниченность, электрическое сопротивление, маг-
нитосопротивление и теплоемкость. Магнитное со-
стояние и электрические свойства рассматриваемых
соединений сильно зависят от количества атомов
замещения за счет зависимости магнитных фазовых
переходов от электронной структуры, при этом по-
левые и температурные переходы первого порядка
сопровождаются гигантским магнитосопротивлени-
ем (∆ρ/ρ до −88%).

Изменение магнитокалорических параметров при
частичной замене родия в сплавах FeRh было
исследовано в работе [256]. Были проведены из-
мерения намагниченности, электрического сопротив-
ления, теплоемкости и адиабатического изменения
температуры для 7 сплавов с различным процентным
содержанием добавки палладия Fe49(Rh1−xPdx)51,
где x = 0; 0.01; 0.03; 0.06; 0.07; 0.08; 0.09. Можно
заметить монотонное изменение свойств при увели-
чении содержания Pd в сплавах Fe49(Rh1−xPdx)51,
где x = 0; 0.01; 0.03; 0.06; 0.07; 0.08; 0.09. При
увеличении содержания Pd увеличивается ширина
гистерезиса, а также смещение температуры перехо-
да, в то время как значение изменения магнитной
части энтропии уменьшается. При увеличении со-
держания Pd наблюдается уменьшение примерно
в 2 раза относительно двухкомпонентного сплава
FeRh максимальной величины изменения магнитной
части энтропии и температуры перехода. Впер-
вые о динамике перехода и сосуществовании фаз
в объемном образце с палладием Fe49(Rh0.93Pd0.07)51
говорится в работах [275, 276], при этом для иссле-
дования используются косвенные методы измерения
электрического и магнитосопротивления. Обнаруже-
на критически медленная динамика перехода в полях
выше 6 Тл (температура перехода составляет в этом
поле около 50К) и полное исчезновение перехода
в более высоких полях до 8 Тл, что приводит
к сосуществованию АФМ–фазы и ферромагнитных

включений по типу спинового стекла (glass like
arrested state (GLAS), которые исчезают при на-
греве образца. Нейтронные исследования сплавов
железо–родий и тем более сплавов с палладием
также весьма редки. Единственной на сегодняш-
ний день работой, описывающей систематические
нейтронографические исследования объемных спла-
вов железо–родий с палладием FeRh1−xPdx, где
x = 0.53−0.61, является [272]. Важно отметить, что
в данной работе рассматриваются такие концентра-
ции палладия, при которых основной фазой сплава
является объемно-центрированная тетрагональная,
а не кубическая, которая обеспечивает рекордные
величины магнитотепловых свойств. Авторами де-
лаются следующие выводы: замещение родия пал-
ладием стабилизирует ОЦ тетрагональную решетку
сплава при увеличении концентрации палладия;
в зависимости от концентрации палладия в сплавах
наблюдается либо переход АФМ–ПМ, либо АФМ–
ФМ для x = 0.35 − 0.53 и x = 0.53 − 0.61 соответ-
ственно; ниже комнатной температуры обнаружена
новая ФМ–фаза с орторомбической симметрией.

В работе [277] для всего класса трехкомпонент-
ных сплавов Fe50Rh50−xPdx (x = 1.9; 3.7; 5.6;
6.3; 7.4; 9.3; 12.5; 18.8 и 25.0) теоретически было
установлено, что при низких концентрациях Pd
(x < 25) по мере увеличения концентрации палладия
параметр ячейки ФМ–фазы также увеличивается
с соответствующим ростом объема ячейки (от 0.2
до 1.9 %). Не наблюдается значительных изменений
средних значений магнитных моментов атомов Fe
(3.16 µB) и Rh (1.01 µB) по сравнению с бинарным
сплавом FeRh, а атомы Pd приобретают магнитные
моменты ∼ 0.3 µB . С увеличением концентрации
палладия тетрагональная структура становится все
более энергетически выгодной: с увеличением x
разница в энергии между кубической структурой
АФМ и ФМ уменьшается. Вместе с тем, по мере
увеличения значения x АФМ–фаза становится менее
стабильной по сравнению с ФМ, что приводит
к уменьшению температуры перехода с увеличе-
нием концентрации палладия. Оценка изменения
энтропии по данным плотности состояний дает
значения от 1 до 9 Дж/(моль·К) в зависимости
от концентрации палладия. Самое низкое значение
плотности состояний на уровне Ферми наблюдает-
ся при концентрации палладия, равной 3.7, когда
ФМ–фаза наиболее стабильна. Противоположная
ситуация имеет место в случае, где указанная кон-
центрация равна 6.3.

Экспериментальные значения магнитных момен-
тов/атом в рассматриваемых образцах по данным
дифракции нейтронов [278] хорошо согласуются
с расчетными результатами. Результаты моделирова-
ния показывают, что в ферромагнитном состоянии
уменьшение магнитного момента на кристалличе-
скую ячейку связано с уменьшением магнитного
момента на атом железа по мере роста концентрации
Pd. Оно является следствием снижения обменного
интеграла в результате тетрагонализации кристал-
лической решетки типа B2.

Изучение процесса тетрагонализации кристалли-
ческой решетки в случае добавления палладия
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Рис. 6. Температурная зависимость межатомных расстояний в Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и Fe48.3Rh46.8Pd4.9 для (а) ближайших
соседей (NN) и (б) соседей, следующих за ближайшими

проводилось в работе [279] с помощью анализа
EXAFS (Extended X-ray absorption fine structure).
На рис. 6 показана температурная зависимость
межатомных расстояний в сплавах Fe49.7Rh47.4Pd2.9

и Fe48.3Rh46.8Pd4.9 для (а) ближайших соседей, пара
Pd–Fe (NN); полученное значение умножено на
2/

√
3, согласно требованиям симметрии структуры

B2 и (б) соседей, следующих за ближайшими,
пара Pd–Rh.

Расстояния между соседями, следующими за бли-
жайшими, больше по сравнению с расстояниями
между ближайшими соседями, аналогично наблюда-
емому поведению в бинарных сплавах [273, 274] то
есть локальное искажение кристаллической решетки
также существует и в сплавах FeRh, легирован-
ных Pd. При этом искажение наблюдается в более
широком диапазоне температур, а не только выше
температуры перехода АФМ–ФM. Межатомные рас-
стояния Fe–Rh, Fe–Fe и Rh–Rh в трехкомпонентных
образцах на 0.02 Å и 0.04 Å соответственно боль-
ше, по сравнению с соответствующими значениями
бинарного сплава Fe50.4Rh49.6 [273]. Таким образом,
локальная структура вокруг атома Pd в сплавах типа
FeRhPd более искажена (расстояния между атомами
увеличены) по сравнению с окружением атомов Rh
в бинарных сплавах. Кроме того, межатомные рас-
стояния Pd–Fe и Pd–Rh увеличиваются сильнее, чем
расстояния Fe–Rh и Fe–Fe вблизи температуры пере-
хода. Это может означать, что центрами зарождения
новой фазы в трехкомпонентных системах являют-
ся атомы, расположенные вблизи палладия. Таким
образом, замена родия на палладий приводит к ло-
кальному искажению кристаллической решетки (ее
тетрагонализации), что, в свою очередь, способству-
ет уменьшению расстояния между атомами железа,
находящимися непосредственно рядом с палладием.
В результате искажения увеличивается межатомное
расстояние между первым и вторым ближайшими
соседями палладия, что, в свою очередь, уменьшает
величину обменного взаимодействия между ними.
Наличие локальной тетрагонализации кристалличе-
ской решетки и уменьшение обменного взаимодей-
ствия между ближайшими атомами железа вызывает
снижение температуры фазового перехода.

Данные нейтронной дифракции были получе-
ны в работе [278] для образцов Fe48.3Rh46.8Pd4.9

и Fe49.3Rh47.8Pd2.9 при охлаждении и нагреве
в температурном диапазоне 218–320 K, а также
для опорного образца Fe50.4Rh49.6 при охлаждении
в интервале 320–227 K. В АФМ–фазе магнитный
момент Fe составляет около 3.3µB для состава
Fe46.3Rh46.8Pd4.9 и 3.0µB для составов Fe50.4Rh49.6

и Fe49.7Rh47.4Pd2.9, что хорошо согласуется с ра-
нее опубликованными данными для двухатомно-
го сплава [256, 280]. В ФМ–фазе для состава
Fe49.7Rh47.4Pd2.9 магнитный момент железа состав-
ляет 2.5µB . Для Fe46.3Rh46.8Pd4.9 наблюдается более
резкое уменьшение магнитного момента атома Fe
при переходе (µ(Fe) = 2.3µB). Магнитный момент
в ФМ–состоянии в двухатомном сплаве Fe50.4Rh49.6

был измерен в диапазоне температур 320–350 К
в работе [205]: в ФМ–фазе он уменьшается до 3µB.

Микромагнитная структура сплава
Fe48.3Rh46.8Pd4.9 была визуализирована в момент
фазового перехода с использованием методики
холловской магнитометрии в работе [278].
Применение данного метода позволило
также наблюдать пространственное изменение
распределения намагниченности в процессе фазового
перехода. Кривая на рис. 7 является результатом
анализа всех изображений и представляет
зависимость от температуры усредненного значения
отношения доли ФМ–фазы к доле АФМ–фазы во
всем образце. Вид кривой полностью соответствует
данным нейтронной дифракции: резкий переход
с явным гистерезисом наблюдается как локально,
так и во всем образце, свидетельствуя о фазовом
переходе первого рода.

На нижней вкладке рис. 7 представлена разни-
ца в величине сигнала от собственного магнит-
ного поля образца при двух значениях темпера-
туры: когда фазовый переход в образце еще не
начался (260К) и когда он еще не завершился
(286.5 К). Положительная разница сигналов на цве-
товой шкале обозначает существование областей,
которые уже перешли в ФМ состояние. Можно
отметить, что при таком выборе температур пе-
реход произошел практически во всем образце,
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Рис. 7. а — Зависимость магнитного момента (отнесенного
к величине намагниченности насыщения) от температуры
в поле 1Tл. Вкладки: верх: сканированная поверхность
образца Fe48.3Rh46.8Pd4.9, стрелкой указано направление
внешнего магнитного поля; низ: изображение поверхности
образца при 286.5K в процессе нагрева (отмечено красным
кругом на интегральной кривой), когда переход еще не
завершен, из которого вычтено изображение при 260K
(отмечено черным кругом на интегральной кривой), когда

переход еще начался

несмотря на то, что на интегральной кривой пе-
реход не прошел и половины при этой темпера-
туре. Так как области ФМ–фазы точно должны
быть упорядочены во внешнем магнитном поле
1 Тл, можно заключить, что наблюдаемое разли-
чие интенсивностей сигналов объясняется динами-
чески изменяющимся состоянием сосуществующих
областей ФМ/АФМ–фаз.

Анализ изображений показывает, что АФМ—ФМ
переход при нагреве начинается с краев образ-
ца, тогда как обратный ФМ—АФМ переход при
охлаждении в основном начинается в центральных
областях. Данное обстоятельство является, ско-
рее, признаком влияния полей размагничивания,
а не микроструктуры. Области ФМ–фазы с вы-
сокой намагниченностью и области АФМ–фазы
с низкой/нулевой намагниченностью (в процессе
перехода, когда они одновременно сосуществуют
в образце) локализованы в основном в зонах от-
носительно сильного и слабого внутреннего маг-
нитного поля соответственно. Существование та-
ких зон в образце определяется размагничиваю-
щим фактором. Такое влияние поля размагничи-
вания объясняется очень слабой/нулевой магнито-
кристаллической анизотропией материала с ОЦК–
решеткой: аналогичный результат при переходе на-
блюдается в семействе кубически упорядоченных
материалов La(Fe,Si)13 [281, 282].

Таким образом, согласно прямым визуальным
наблюдениям фазовой динамики, смешанная фаза
существует в масштабе, меньшем или сравнимом
с 15мкм. Переход при нагревании начинается с кра-
ев образца, что говорит о доминирующем влиянии
формы образца и размагничивающего поля.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В обзоре проведен всесторонний анализ основных
типов, изучаемых в настоящее время в мире магни-
токалорических материалов. Основными параметра-
ми, характеризующими магнитокалорические свой-
ства, являются: изотермическое изменение магнит-
ной части энтропии ∆SM , адиабатическое изменение
температуры ∆T, температура фазового перехода
и ширина петли гистерезиса. Величина МКЭ зависит
от многих параметров: стехиометрический состав,
кристаллическая структура, атомный порядок, тем-
пературная обработка материала, величина и частота
изменения внешнего магнитного поля, гистерезис-
ные явления. Наиболее перспективные магнитокало-
рические свойства проявляют следующие материалы:
металлический гадолиний, сплавы Гейслера, соеди-
нения на базе La–Fe–Si, сплавы на основе железа
и родия, соединения гадолиния и германия и их
производные. При этом при анализе возможности
практического использования обнаружена тенденция
к полному отказу от применения материалов, со-
держащих токсичные, дефицитные и драгоценные
элементы. Теоретически и экспериментально обна-
ружено взаимовлияние магнитотепловых свойств:
МКЭ, намагниченности, теплоемкости.

В обзоре проведено комплексное теоретико–
экспериментальное рассмотрение магнитотепловых
свойств тяжелых редкоземельных металлов с уточ-
нением их магнитных фазовых диаграмм. В рамках
модели среднего поля выявлен ряд общих зако-
номерностей магнитного упорядочения в тяжелых
РЗМ. Проведенные исследования закладывают осно-
ву универсального подхода к рассмотрению свойств
целого класса магнитных материалов — тяжелых
редкоземельных металлов. При этом наука о ред-
коземельном магнетизме все еще стоит на пороге
понимания того, как взаимодействие электронов
с различных подоболочек приводит к формированию
многообразных магнитных структур и наблюдаемым
спектрам возбуждений. Цель создания полноцен-
ной микроскопический теории магнетизма ланта-
ноидов — в достижении максимально возможного
понимания магнитных структур, магнитных свойств,
выраженных в терминах электронных структур f-
и s-электронов, а также их взаимодействий друг
с другом и кристаллической решеткой.

Продемонстрирован теоретико–расчетный подход
на основе модели Бина–Родбелла, с помощью кото-
рого установлен механизм фазового перехода перво-
го рода в бинарных сплавах железо–родий. Движу-
щей силой АФМ—ФМ фазового перехода в сплавах
FeRh является появление ненулевого магнитного
момента на атомах родия при одновременном увели-
чении объема решетки в сочетании с уменьшением
абсолютного значения обменного интеграла J12 меж-
ду подрешетками атомов железа и родия.

Достижение воспроизводимости и максималь-
но возможных значений магнитотепловых свойств
в сплавах FeRh требует понимания того, как ме-
няющиеся параметры синтеза влияют на магнито-
структурный переход. В обзоре показано сильное
влияние скорости охлаждения на магнитотепловые
свойства бинарного сплава железо–родий. Индукци-
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онная плавка является преимущественным методом
изготовления сплавов семейства железо–родий, по-
скольку она обеспечивает лучшую однородность
материала для получения воспроизводимых харак-
теристик фазового перехода в любой части синте-
зируемого образца и, после соответствующего тер-
мического отжига, высокоупорядоченной структуры
типа B2. Несмотря на окончательный выбор метода
изготовления объемных сплавов семейства железо–
родий, изучение воспроизводимости характеристик
фазового перехода в указанных материалах является
чрезвычайно сложной задачей и требует дальнейших
исследований для получения более глубоких зна-
ний о влиянии конкретных параметров синтеза на
достижение воспроизводимой высокой степени хи-
мического и кристаллографического порядков около
эквиатомных сплавов FeRh и неизбежно возникаю-
щих при изготовлении столь чувствительных спла-
вов дефектов структуры. Эффект «невозвращения»
МКЭ выражается в том, что конечная температура
при полном цикле изменения магнитного поля не
возвращается к начальному значению при переходе
АФМ— ФМ, и возвращается при обратном переходе
ФМ—АФМ. Теоретически показано, что данный
эффект может быть объяснен наличием дополни-
тельного динамического взаимодействия между об-
ластями АФМ- и ФМ–упорядочения.

Результаты расчетов из первых принципов и экс-
периментальных исследований показывают взаимо-
связь между структурными и магнитными свойства-
ми в сплавах Fe50Rh50−xPdx. Легирование бинарных
сплавов FeRh атомами Pd приводит к тетрагона-
лизации кристаллической решетки и уменьшению
магнитного момента атома железа без заметного
изменения магнитных моментов атомов Rh и Pd. Та-
кое изменение энергетических значений магнитной
подсистемы снижает энергию фононной подсисте-
мы, которая пропорциональна температуре. Соот-
ветственно температура фазового перехода умень-
шается с увеличением концентрации легирующего
элемента, что было продемонстрировано в ходе экс-
периментов. Практическая значимость рассмотрения
легированных сплавов железо–родий состоит в сме-
щении температуры фазового перехода в область
комнатных температур без значительного уменьше-
ния магнитокалорических параметров по сравнению
с двухатомным сплавом.

Работа выполнена при финансовой поддержке
РНФ (грант 22-22-00291). Оригинальные исследова-
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The review is devoted to the magneto-thermal properties theoretical and experimental studies of several classes
of magnetic materials: heavy rare-earth metals and a family of binary and three-component iron-rhodium based
alloys. The results of properties calculations from first principles, the mean field model, empirical and ad hoc
models, and numerical simulation methods are presented and analyzed. Numerous experimental data are also
presented (direct determination of the magnetocaloric effect (MCE), measurement of magnetic characteristics
(field and temperature dependences of magnetization and magnetic susceptibility), measurement of temperature
dependences of heat capacity, differential calorimetry, Hall magnetometry, EXAFS spectroscopy, scanning and
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