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ВВЕДЕНИЕ 

Актуальность темы исследования 

Работа направлена на комплексные и систематические исследования 

формирования структуры и магнитных свои ств, а также на решение актуальнои  

научно-техническои  проблемы материаловедения новых функциональных 

неорганических материалов, связаннои  с разработкои  физико-химических основ 

создания высокоэффективных и многофункциональных магнитных материалов с 

использованием масштабируемых методов синтеза и обработки. Такие материалы 

обладают широким спектром возможных областеи  применения, включая адресную 

доставку лекарств, магнитную гипертермию (МГ), использование в качестве 

контрастных агентов магнитно-резонанснои  томографии (МРТ), катализ и 

изготовление постоянных магнитов [1, 2]. Принципиальное значение для реализации 

этих применении  имеет не только достижение требуемых функциональных 

характеристик в лабораторных условиях, но и возможность увеличения объе мов 

получения материалов при сохранении заданного фазового состава, дисперсности и 

функциональных характеристик. В качестве основы предлагается использовать 

легированные оксидные системы на основе ферритов, которые благодаря 

уникальному сочетанию свои ств и своеи  биологическои  совместимости привлекают 

все  большее внимание исследователеи , разрабатывающих новые 

высокоэффективные многофункциональные материалы [1]. 

В области биомедицины особыи  интерес представляет использование 

магнитных наночастиц для локального нагрева тканеи  методом магнитнои  

гипертермии и повышения контрастности изображении  при магнитно-резонанснои  

томографии [1, 3, 4]. Несмотря на общность используемых материалов, эти 

применения предъявляют различные требования к их магнитным характеристикам. 

Для гипертермии необходимо обеспечить высокую удельную мощность потерь при 

ограниченных амплитуде и частоте внешнего поля, что требует согласованного 

выбора намагниченности, магнитнои  анизотропии и размеров частиц [3]. При этом 

увеличение коэрцитивнои  силы может ограничивать нагрев, если амплитуда поля 

недостаточна для эффективного перемагничивания. При использовании наночастиц 

в качестве Т2-контрастных агентов определяющеи  характеристикои  является 

поперечная релаксивность, связанная с создаваемыми частицами неоднородностями 

локального магнитного поля и изменением времени релаксации протонов 
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окружающеи  воды [4]. В этом случае важно сочетать высокую намагниченность в 

поле томографа с малои  остаточнои  намагниченностью и устои чивостью частиц к 

агрегации. Существенное значение имеют также гидродинамические размеры и 

доступность магнитного ядра для окружающеи  воды. Поэтому сочетание размеров и 

магнитных характеристик, благоприятное для нагрева, не обязательно обеспечивает 

наибольшую эффективность контрастирования. Для обоих направлении  широко 

исследуются наночастицы магнетита и других ферритов, полученные химическими 

методами, позволяющими управлять формои , средним размером и распределением 

частиц по размерам, а также модифицировать их поверхность [1, 5]. Однако 

технологическая сложность ряда таких методов и чувствительность процессов 

зародышеобразования и роста к условиям реакционнои  среды затрудняют их 

масштабирование с сохранением достигнутых характеристик. Увеличение объе ма 

реакционнои  системы изменяет условия смешения и теплообмена, что может 

приводить к расширению распределения частиц по размерам, изменению катионного 

распределения и магнитных свои ств [6, 7]. Вместе с тем переход ферритов в состояние 

наночастиц сопровождается изменением структурного состояния и механизмов 

перемагничивания, возрастанием вклада приповерхностных областеи , а в 

зависимости от условии  получения – также изменением плотности дефектов 

кристаллического строения и катионного распределения. Эти изменения влияют как 

на нагревательную способность, так и на релаксивность. Поэтому увеличение 

количества получаемых наночастиц само по себе не обеспечивает сохранения их 

функциональных характеристик. Трудности воспроизводимого получения 

наноматериалов с требуемым сочетанием размеров, магнитных свои ств и 

коллоиднои  стабильности в технологически значимых количествах ограничивают 

переход от лабораторных исследовании  к практическому применению. Это 

определяет необходимость разработки масштабируемых методов синтеза и 

обработки, основанных на установлении физических закономерностеи  

формирования структуры, обеспечивающеи  характеристики, необходимые для 

гипертермии или МРТ. 

Расширение возможностеи  биомедицинского применения ферритов связано 

не только с исследованием наночастиц магнетита, но и с переходом к более сложным 

оксидным системам. В частности, гексаферриты стронция M-типа обладают 

дополнительными возможностями катионного замещения благодаря наличию 

нескольких кристаллографически неэквивалентных позиции  железа и отдельнои  
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подреше тки стронция. Это позволяет изменять соотношение вкладов магнитных 

подреше ток, магнитокристаллическую анизотропию и температуру магнитного 

упорядочения [2]. Вместе с тем высокая коэрцитивная сила незамеще нных 

гексаферритов затрудняет их использование в биомедицине. Поэтому необходим 

поиск схем легирования, обеспечивающих снижение магнитокристаллическои  

анизотропии при сохранении намагниченности. Сопоставление изовалентного и 

гетеровалентного замещения представляет здесь самостоятельныи  научныи  

интерес, поскольку позволяет выявить роль не только размеров замещающих 

катионов, но и механизмов зарядовои  компенсации в формировании магнитных 

свои ств. 

Наряду с биомедицинои  важнои  областью применения наноматериалов на 

основе ферритов является фотокаталитическое разложение органических 

загрязнителеи . Переход к «зеле нои » экономике требует снижения загрязнения 

окружающеи  среды, рационального использования водных ресурсов и развития 

технологии  очистки и повторного использования воды. В этои  связи создание 

эффективных фотокатализаторов, позволяющих использовать энергию света для 

разрушения загрязнителеи  и допускающих многократное применение, представляет 

собои  важную научно-технологическую задачу. Интерес к ферритам, прежде всего 

цинковым, обусловлен сочетанием поглощения видимого света, способности 

участвовать в поверхностных окислительно-восстановительных реакциях и 

возможности магнитного извлечения материала из реакционнои  среды [8, 9] для 

последующего использования. Однако уменьшение размера частиц и увеличение 

доступнои  поверхности не обеспечивают однозначного повышения 

фотокаталитическои  активности: существенное влияние оказывают катионное 

распределение, плотность дефектов кристаллического строения и соотношение 

процессов переноса и рекомбинации носителеи  заряда. Для ZnFe₂O₄ распределение 

катионов между тетраэдрическими и октаэдрическими позициями одновременно 

влияет на магнитныи  порядок и электронные свои ства [8, 9]. Поэтому получение 

эффективного магнитно-извлекаемого фотокатализатора требует согласованного 

формирования структуры, обеспечивающеи  как протекание поверхностных реакции , 

так и достаточныи  магнитныи  отклик для отделения частиц от раствора. 

Установление связи между условиями синтеза, степенью инверсии, магнитными и 

фотокаталитическими характеристиками необходимо для физического обоснования 

масштабируемых способов получения таких материалов. 
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Традиционно важным направлением использования гексаферритов остае тся 

изготовление постоянных магнитов. В отличие от биомедицинских применении , 

здесь требуется повышение гистерезисных характеристик. Возможности их 

повышения посредством одного лишь катионного замещения в настоящее время 

практически исчерпаны, поэтому особое значение приобретает управление 

параметрами микроструктуры [2], позволяющее использовать дополнительные 

вклады в формирование гистерезисных характеристик. Перспективным подходом 

является формирование нанодисперсных выделении  второи  фазы при распаде 

пересыщенных тве рдых растворов. Для его реализации необходимо установить 

условия образования вторичнои  фазы, закономерности изменения размеров и 

количества выделении  и их влияние коэрцитивную силу и механизм 

перемагничивания. 

Таким образом, требования к ферритам в различных областях применения 

существенно различаются, однако способы достижения функциональных 

характеристик связаны с изменением катионного распределения, дисперсности, 

фазового состава и состояния межфазных границ. Реализация перечисленных 

возможностеи  в значительнои  степени определяется доступностью 

воспроизводимых и масштабируемых способов получения наноматериалов. 

Несмотря на разнообразие методов синтеза ферритных наночастиц, перенос 

лабораторных условии  на увеличенные объе мы сопровождается изменением 

процессов смешения, нагрева, зародышеобразования и роста. В результате могут 

изменяться фазовыи  состав, распределение частиц по размерам, катионное 

распределение и магнитные характеристики [6, 7]. Для биомедицинских дисперсии  

дополнительно необходимы очистка, поверхностная модификация и стабилизация 

частиц [1]. Поэтому эффективность способа получения следует оценивать не только 

по общеи  массе синтезированного порошка, но и по выходу нанофракции, 

сохраняющеи  требуемые функциональные характеристики после всех стадии  

обработки. 

В связи с изложенным актуальным является комплексное исследование 

формирования структуры наноматериалов на основе ферритов при легировании, 

механохимическом синтезе, механическои  и термическои  обработке. Такое 

исследование должно связывать выбор состава и условии  получения с катионным 

распределением, фазовыми превращениями, размерами частиц, а через эти 

структурные изменения - с магнитными и функциональными характеристиками. 
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Установление данных закономерностеи  необходимо для перехода от подбора 

отдельных составов и режимов обработки к направленному получению 

наноматериалов на основе ферритов для биомедицины, фотокатализа и постоянных 

магнитов. 

Степень разработанности темы исследования 

Магнитные наночастицы на основе ферритов со структурои  шпинели 

являются одними из наиболее интенсивно исследуемых классов функциональных 

материалов для биомедицины. Основными направлениями их применения являются 

МГ, контрастные агенты для МРТ, магнитоуправляемая доставка лекарственных 

препаратов, магнитная сепарация и тераностика [1, 3, 4]. Интерес к таким материалам 

связан с возможностью управлять функциональными характеристиками 

посредством выбора химического состава, размеров и морфологии частиц и 

состоянием поверхности, а также дистанционно воздеи ствовать на частицы внешним 

магнитным полем. 

Наиболее высокии  уровень контроля размеров, формы и распределения частиц 

по размерам достигнут при использовании химических методов синтеза [1, 5]. 

Разделение стадии  зародышеобразования и роста позволило сформировать 

экспериментальную базу для количественного анализа влияния структурных 

параметров наночастиц на их биомедицинскую эффективность. Для МГ установлено 

совместное влияние размера частиц, намагниченности, магнитнои  анизотропии, 

межчастичных взаимодеи ствии , амплитуды и частоты переменного поля [3]. Для T2-

контрастных агентов показана зависимость релаксивности от магнитного момента и 

размера магнитного ядра [4]. 

Высокая степень разработанности направления подтверждается рядом 

защище нных в России докторских диссертации . В работе М. А. Абакумова [10] 

систематизировано влияние состава, размера, формы и модификации наночастиц на 

возможности их применения в МРТ, МГ и тераностике. В. И. Зверевым [11] 

исследованы магнитотепловые свои ства наночастиц ферромагнитных оксидов и 

сформулированы физические подходы к согласованию магнитного состояния 

материала с параметрами внешнего поля. В диссертации К. Г. Гареева [12] 

рассмотрены многофазные системы на основе оксидов железа и показана роль 

распределения частиц по размерам, суперпарамагнитнои  составляющеи  и 

межчастичных взаимодеи ствии . Работы Я.Г. Тороповои  [13] и А. Б. Бучарскои  [14] 

расширили исследования магнитных наноматериалов на уровень их взаимодеи ствия 
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с биологическими системами и экспериментального применения в тераностике и 

онкологии. 

Ряд кандидатских диссертации  посвяще н более частным закономерностям. 

А. А. Никитиным [15] исследовано влияние морфологии анизотропных наночастиц 

магнетита на их магнитные, биологические характеристики и релаксивность. 

Е. М. Губановои  [16] рассмотрены подходы к оптимизации частиц для магнитнои  

гипертермии, а Лю Наньнань [17] исследованы механизмы тепловыделения в 

наночастицах Zn–Mn-феррита с уче том их размеров и параметров переменного поля. 

В работе А. Г. Акопджанова [18] непосредственно сопоставлены характеристики 

разноразмерных наночастиц оксида железа с эффективностью их применения в МРТ 

и МГ. Совокупность этих исследовании  сформировала значительныи  объе м 

представлении  о требованиях к магнитным наночастицам биомедицинского 

назначения.  

Большинство фундаментальных закономерностеи  при этом установлено на 

наночастицах, полученных химическими методами. Их преимуществом является 

возможность контролировать нуклеацию и рост и получать частицы с заданнои  

морфологиеи  и относительно узким распределением по размерам. Однако 

увеличение масштаба синтеза изменяет условия смешения, тепло- и массопереноса и 

кинетику роста, поэтому воспроизводимое сохранение характеристик требует 

специальнои  организации процесса [6, 7]. Успешные примеры непрерывного 

получения наночастиц оксидов железа подтверждают принципиальную возможность 

масштабирования химических методов, но показывают, что оно не сводится к 

простому увеличению объе ма лабораторнои  реакции. 

Другим направлением являются более производительные физические и 

механохимические методы. Особое значение имеет диссертация С. В. Салихова [19], в 

которои  исследованы закономерности формирования фазового состава и магнитных 

свои ств наноразмерных и наноструктурированных оксидов железа, полученных 

различными способами, в том числе применительно к МРТ. Работа показала 

перспективность таких подходов, но одновременно необходимость контроля 

фазового состава, размеров частиц и их магнитных свои ств. 

Практическая востребованность направления подтверждается 

существованием коммерческого производства магнитных наночастиц. Продукция 

компании  Ocean NanoTech и nanoComposix (США) используется в научных 

исследованиях, связанных с МРТ, магнитнои  сепарациеи , биоконъюгациеи  и другими 
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биомедицинскими задачами [20, 21]. Это свидетельствует о том, что воспроизводимое 

получение частиц с заданными параметрами представляет самостоятельную 

технологическую задачу наряду с фундаментальным исследованием их свои ств. 

Наряду с биомедицинои  значительное развитие получило использование 

ферритов со структурои  шпинели в качестве магнитно-извлекаемых 

фотокатализаторов. Особое внимание уделяется ZnFe2O4, сочетающему поглощение 

видимого света, фотокаталитическую активность и возможность магнитного 

отделения из реакционнои  среды [8, 9, 22]. Показано, что активность определяется не 

только размером частиц и удельнои  поверхностью, но также плотностью дефектов 

кристаллического строения, переносом фотогенерированных носителеи  и 

катионным распределением. Для ZnFe2O4, степень инверсии одновременно влияет на 

магнитныи  порядок и электронное строение, что делает актуальным ее  

непосредственное сопоставление с магнитными и фотокаталитическими свои ствами, 

особенно для материалов, полученных масштабируемыми методами. 

Накопленные для ферритов со структурои  шпинели представления могут быть 

распространены на более сложные гексагональные ферриты, обладающие бo льшим 

числом кристаллографически неэквивалентных катионных позиции  и существенно 

более широкими возможностями изменения магнитных параметров посредством 

легирования [2]. Возможность получения наночастиц гексаферритов, их 

диспергирования и поверхностнои  модификации показана в диссертационных 

исследованиях А. А. Елисеева и Е. О. Анохина, а также в работах по функционализации 

нанопластин BaFe12O19 [23, 24, 25]. 

Биомедицинское применение гексаферритов М-типа разработано значительно 

слабее, чем ферритов со структурои  шпинели. Отдельные исследования показали 

возможность использования материалов на основе SrFe12O19 для магнитнои  

гипертермии [26, 27], а наночастицы SrFe12−xRxO19 (R = Er, Tm) исследованы как 

потенциальные МРТ-контрастные агенты [28]. Гексаферриты также рассматриваются 

как платформы для тераностических систем [29]. Вместе с тем высокие значения 

магнитокристаллическои  анизотропии гексаферритов М-типа ограничивают их 

прямое применение в биомедицине и определяет необходимость поиска схем 

легирования, обеспечивающих снижение коэрцитивнои  силы без критического 

уменьшения намагниченности. 

Дополнительные возможности предоставляют гексаферриты W-типа, в 

которых катионы переходных металлов распределены между семью 
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неэквивалентными позициями, а выбор двухвалентного катиона позволяет 

существенно изменять намагниченность и характер магнитнои  анизотропии [30]. 

При этом прямые исследования W-гексаферритов в качестве агентов магнитнои  

гипертермии и МРТ практически отсутствуют. Опубликованные работы относятся 

преимущественно к исследованию их магнитнои  структуры и другим 

функциональным применениям [30, 31]. 

Таким образом, для ферритов-шпинелеи  уже сформирован значительныи  

фундаментальныи  базис, связывающии  состав, катионное распределение, размеры и 

магнитные параметры с эффективностью МГ, МРТ и фотокатализа. Однако перенос 

этих закономерностеи  на масштабируемые способы получения остае тся разработан 

существенно слабее. Одновременно M- и особенно W-гексаферриты представляют 

значительно менее исследованные системы, хотя наличие большого числа 

кристаллографически неэквивалентных катионных позиции  создае т 

дополнительные возможности управления магнитным состоянием посредством 

легирования. Поэтому перспективным направлением является объединение 

накопленных фундаментальных представлении  с масштабируемыми методами 

синтеза и обработки и распространение этих подходов на более сложные 

структурные типы ферритов. Это позволяет поставить задачу не поиска очередного 

лабораторного способа получения наночастиц, а установления закономерностеи , 

обеспечивающих воспроизводимое формирование фазового состава, катионного 

распределения, дисперсности и магнитных параметров, необходимых для 

конкретного функционального применения. 

В связи с этим, целью настоящей работы являлась: установление 

физических закономерностеи  формирования структуры наноматериалов на основе 

ферритов при изменении химического состава и условии  синтеза, механическои  и 

термическои  обработки для управления их функциональными характеристиками и 

применения в биомедицине, фотокатализе и материалах для постоянных магнитов. 

Для достижения указаннои  цели решались следующие задачи: 

1. разработать физико-химические основы получения наноматериалов на 

основе ферритов-шпинелеи  и гексаферритов M- и W-типов с использованием 

масштабируемых методов синтеза и обработки. Определить условия формирования 

заданного фазового состава и закономерности изменения структурного состояния и 

магнитных характеристик, а также условия получения коллоидно-стабильных 



13 
 

наночастиц для биомедицинских применении  и ферритов для фотокатализа и 

магнитотве рдых материалов; 

2. провести выбор и обоснование легирующих элементов и составов ферритов 

со структурои  шпинели и гексаферритов M- и W-типов для управления их 

функциональными характеристиками с уче том кристаллохимических параметров 

замещающих ионов, их валентного состояния, предпочтительного распределения по 

кристаллографическим позициям, возможных механизмов зарядовои  компенсации и 

прогнозируемого влияния легирования на свои ства материалов; 

3. провести комплексные исследования формирования структуры и свои ств 

ферритов-шпинелеи  и гексаферритов M- и W-типов при изменении состава и условии  

синтеза, определить возможности управления их функциональными 

характеристиками; 

4. установить физические закономерности формирования структуры, 

магнитных и функциональных характеристик наноматериалов на основе ферритов-

шпинелеи  и гексаферритов M- и W-типов для использования в биомедицине, 

фотокатализе, а также в качестве магнитотве рдых материалов. 

Научная новизна: 

1. Разработаны физико-химические основы двухстадии ного получения 

наноматериалов на основе ферритов с использованием масштабируемых 

технологических операции , предусматривающего раздельное формирование 

заданного фазового состава и последующее высокоэнергетическое мокрое 

измельчение. Установлено влияние среды и продолжительности механическои  

обработки на размеры частиц, магнитные характеристики и выход коллоидно-

стабильнои  фракции. Предложена феноменологическая модель оценки удельнои  

мощности потерь по параметрам квазистатическои  петли магнитного гистерезиса, 

учитывающая остаточную намагниченность, коэрцитивную силу, амплитуду и 

частоту внешнего магнитного поля; 

2. Установлены закономерности механохимического синтеза легированных 

ферритов со структурои  шпинели и связь химического состава с катионным 

распределением и функциональными характеристиками, определена 

последовательность фазовых превращении  при механохимическом синтезе. 

Катионное распределение в ZnxFe3−xO4 установлено совместным анализом данных 

рентгеновскои  и неи троннои  дифракции и сопоставлено с электростатически 

предпочтительнои  конфигурациеи , рассчитаннои  с использованием адаптированнои  
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модели электронеи тральных координационных полиэдров. Показано влияние 

содержания цинка на фотокаталитическую активность и сохранение активности 

ферритов ZnxFe3−xO4 при многократном использовании. 

3. Обоснован выбор изовалентного легирования гексаферрита стронция 

индием для получения наноматериалов для использования в магнитнои  

гипертермии с использованием модели электронеи тральных координационных 

полиэдров и первопринципных DFT-расче тов. Установлены предел растворимости 

индия x ≈ 2,1 при 1200 °C и преимущественное заселение In3+ позиции  12k. Впервые 

исследованы In-замеще нные наночастицы M-гексаферрита SrFe12−xInxO19 в качестве 

агентов магнитнои  гипертермии и установлено состав-зависимое температурное 

плато нагрева 42–52 °C, обусловленное изменением магнитных характеристик и 

площади частных петель гистерезиса. 

4. Обоснован механизм изменения магнитных характеристик M-гексаферрита 

при гетеровалентном замещении Fe3+ ионами Zr4+. Предложена схема 

преимущественного размещения Zr4+ в позициях 12k с компенсациеи  заряда 

посредством образования Fe2+  в позициях 4f2, объясняющая существенное снижение 

магнитокристаллическои  анизотропии и коэрцитивнои  силы при относительно 

небольшом изменении намагниченности насыщения. 

5. Впервые установлены закономерности магнитного твердения 

легированного гексаферрита стронция SrFe12−xZrxO19 при распаде пересыщенного 

тве рдого раствора. Построена граница растворимости циркония в M-фазе и выявлено 

резкое уменьшение его предельного содержания при понижении температуры. 

Показано, что старение сопровождается формированием нанодисперсных выделении  

t­ZrO2, размеры и объе мная доля которых определяют дополнительныи  вклад в 

гистерезисные характеристики за сче т механизма закрепления доменных стенок. 

Установлен диффузионно-контролируемыи  характер распада с энергиеи  активации 

227 ± 16 кДж/моль и установлено, что растворение циркония в M-фазе и 

последующии  распад пересыщенного тве рдого раствора оказывают 

противоположное влияние на гистерезисные характеристики: образование тве рдого 

раствора снижает коэрцитивную силу, тогда как формирование нанодисперсных 

выделении  при старении приводит к ее  повышению. 

Практическая значимость 

Практическая значимость работы заключается в разработке физико-

химических основ получения и обработки наноматериалов на основе ферритов, 
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позволяющих раздельно управлять фазообразованием, диспергированием и 

формированием функциональных характеристик. Предложенныи  двухстадии ныи  

подход основан на масштабируемых технологических операциях и апробирован для 

ферритов со структурои  шпинели и легированных гексаферритов. Разделение стадии  

формирования заданного фазового состава и последующего высокоэнергетического 

мокрого измельчения позволяет независимо выбирать условия получения исходнои  

фазы и нанодисперсного состояния материала. 

Для наночастиц магнетита определены условия получения коллоидно-

стабильных фракции  с выходом до 80–90 %. При измельчении в 1-октадецене с 

олеиновои  кислотои  значения удельнои  мощности потерь стабильнои  фракции 

составляют 183–211 Вт/г, что соответствует уровню значении , приводимых в 

литературе для коммерческих препаратов на основе оксидов железа при 

сопоставимых параметрах магнитного поля. Последующая модификация 

поверхности Pluronic F-127 обеспечивает низкую цитотоксичность в исследованных 

условиях. Полученные результаты могут использоваться при выборе режимов 

получения магнитных наночастиц для гипертермии с уче том одновременно выхода 

стабильнои  фракции, магнитных характеристик и биологического отклика. 

Предложенная феноменологическая модель SLP может применяться для 

предварительнои  оценки нагревательнои  способности материалов по параметрам 

квазистатических петель магнитного гистерезиса при заданных амплитуде и частоте 

внешнего поля. 

Установлены условия механохимического получения однофазного феррита 

ZnxFe3−xO4 и определено его катионное распределение. Полученныи  материал 

проявляет фотокаталитическую активность при разложении родамина Б и конго 

красного и сохраняет ее  при многократном использовании. Это создае т основу для 

получения магнитно-извлекаемых фотокатализаторов механохимическим методом, 

сочетающих фотокаталитическую активность с возможностью отделения материала 

из реакционнои  среды и повторного использования. 

Для гексаферритов SrFe12−xInxO19 определены составы, обеспечивающие 

получение наночастиц размером около 10 нм с пониженными гистерезисными 

характеристиками. Для стабилизированных наночастиц при H0 = 19,94 кА/м и f = 

393 кГц продемонстрирован эффект саморегуляции температуры нагрева, приче м 

предельная температура определяется составом материала и составляет около 52 °C 

для x = 1,7 и 42–43 °C для x = 1,8 и 2,0. Полученные результаты могут быть 
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использованы при разработке материалов на основе гексаферритов для магнитнои  

гипертермии с состав-зависимои  саморегуляциеи  температуры нагрева. 

Для легированных наночастиц SrFe12−xZrxO19 получены значения поперечнои  

релаксивности r2 = 217–272 мМ-1·с-1 при магнитнои  индукции 7 Тл, сопоставимые с 

характеристиками коммерческих T2-контрастных препаратов на основе оксидов 

железа. Установленные закономерности влияния гетеровалентного легирования на 

магнитокристаллическую анизотропию, коэрцитивную силу и намагниченность 

могут использоваться при выборе составов наночастиц на основе гексаферритов для 

разработки МРТ-контрастных агентов. 

Для магнитотве рдых гексаферритов разработан подход к повышению 

коэрцитивнои  силы за сче т контролируемого распада пересыщенного тве рдого 

раствора и формирования нанодисперсных выделении  вторичнои  фазы. Старение 

SrFe12−xZrxO19 при 850 °C в течение 15 ч обеспечивает повышение коэрцитивнои  силы 

до 352 кА/м, что приблизительно на 33 % превышает значение нелегированного 

материала соответствующеи  серии. Результаты определяют температурно-

временные условия формирования нанодисперснои  структуры, обеспечивающеи  

магнитное твердение, и могут быть использованы при разработке гексаферритных 

материалов для постоянных магнитов. 

Метод электронеи тральных координационных полиэдров, адаптированныи  

для анализа исследованных систем ферритов, может использоваться совместно с 

экспериментальными данными и первопринципными расче тами для 

предварительного обоснования схем катионного замещения и выбора 

перспективных составов до проведения полного комплекса экспериментальных 

исследовании . 

Основные положения, выносимые на защиту 

1. Закономерности двухстадии ного синтеза наночастиц на основе ферритов. 

Формирование целевои  фазы и получение коллоидно-стабильных наночастиц 

требуют раздельного выбора условии  обработки. На первои  стадии состав среды и 

режим синтеза определяют полноту фазообразования, на второи  – среда и 

продолжительность диспергирования определяют размеры частиц, выход 

стабильнои  фракции и изменение магнитных характеристик. Удельная мощность 

потерь выделеннои  стабильнои  фракции в исследованных сериях составляет SLP = 

100–139 и 183–211 Вт/г соответственно. Увеличение выхода стабильнои  фракции не 

сопровождается обязательным повышением ее  удельнои  мощности потерь, поэтому 
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эффективность процесса определяется совместно выходом этои  фракции и ее  

функциональными характеристиками. Достигнутые значения удельнои  мощности 

потерь сопоставимы с опубликованными характеристиками коммерческих 

препаратов, исследуемых в качестве агентов магнитнои  гипертермии. 

2. Формирование катионного распределения и функциональных 

характеристик цинкового феррита. Механохимическое окисление смесеи  железа и 

цинка обеспечивает образование фазы цинкового феррита через промежуточные 

железооксидные и цинкоксидные составляющие, приче м продолжительность 

достижения однофазного состояния зависит от исходного состава. 

3. Изовалентное замещение индием как способ изменения магнитных и 

нагревательных характеристик наночастиц на основе гексаферритов. Изовалентное 

замещение Fe³⁺ ионами In³⁺ в SrFe₁₂₋ₓInₓO₁₉ сопровождается увеличением объема 

элементарнои  ячеи ки и снижением гистерезисных характеристик. Последующее 

диспергирование обеспечивает получение наночастиц размером около 10 нм. Для 

стабилизированных наночастиц составов x = 1,7; 1,8; 2,0 удельная мощность потерь 

положительно связана с площадью частных петель, а при одинаковых условиях 

внешнего воздеи ствия достигаются различающиеся температурные плато: около 52 

°C и 42–43 °C соответственно. Эти температуры характеризуют исследованные 

условия нагрева и не отождествляются с температурои  Кюри материала.  

4. Гетеровалентное замещение цирконием и зарядовая компенсация как способ 

снижения гистерезисных характеристик при сохранении намагниченности. 

Преимущественное размещение Zr⁴⁺ в позициях 12k гексаферрита стронция 

сопровождается компенсациеи  заряда посредством частичного восстановления Fe³⁺ 

до Fe²⁺ в позициях 4f2. Изменение вкладов противоположно направленных 

подреше ток обусловливает относительно небольшое уменьшение результирующеи  

намагниченности при существенном снижении коэрцитивнои  силы и эффективнои  

анизотропии. После получения наночастиц с близкими размерами влияние состава на 

коэрцитивную силу сохраняется. 

5. Эффект магнитного твердения гексаферрита стронция при формировании 

нанодисперсных выделении  вследствие распада тве рдого раствора. Старение 

пересыщенного тве рдого раствора SrFe₁₂₋ₓZrₓO₁₉ сопровождается обеднением 

матрицы цирконием и выделением наночастиц тетрагональнои  фазы ZrO₂. 

Формирование выделении  изменяет условия перемещения доменных стенок и 

обеспечивает повышение коэрцитивнои  силы. Наиболее выраженное магнитное 
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твердение достигается при сочетании высокои  в исследованнои  серии доли 

выделении  с размером порядка 20 нм, сопоставимым с характернои  ширинои  

доменнои  стенки. Для SrFe11,55Zr0,45O₁₉ после старения при 850 °C в течение 15 ч 

получено Hc = 352 кА/м. Таким образом, цирконии  позволяет реализовать 

противоположные направления изменения магнитнои  же сткости: ее  снижение при 

образовании тве рдого раствора и повышение при последующем формировании 

наногетерогеннои  микроструктуры. 

Апробация работы и степень достоверности 

Достоверность полученных результатов обеспечивается комплексным 

применением взаимодополняющих методов исследования материалов и объе мом 

экспериментальных данных, достаточным для статистического обоснования 

выявленных закономерностеи . Теоретические методы и расче тные модели 

использованы для обоснования выбора составов и способов управления параметрами 

структуры и функциональными характеристиками материалов. Сформулированные 

на этои  основе представления о физических механизмах формирования структуры и 

свои ств получили подтверждение в ходе экспериментальных исследовании . 

Основные результаты диссертационнои  работы представлены автором и 

соавторами и апробированы на следующих международных и всероссии ских научных 

конференциях, симпозиумах, форумах, семинарах и школах-конференциях: 

Международнои  конференции «Лазерные, плазменные исследования и 

технологии» – ЛаПлаз (Москва, 2018, 2021, 2022, 2024, 2025, 2026); Международном 

симпозиуме по метастабильным, аморфным и наноструктурированным материалам 

– ISMANAM (Рим, Италия, 2018); Международнои  конференции с элементами научнои  

школы для молоде жи «Функциональные наноматериалы и высокочистые вещества» 

– ФНМ (Суздаль, 2018); Международнои  конференции по постоянным магнитам – 

МКПМ (Суздаль, 2019, 2022); Международнои  конференции по металлургии и 

материалам – METAL (Брно, Чехия, 2019, 2020, 2021); Конференции по использованию 

рассеяния неи тронов в исследовании конденсированных сред – РНИКС 

(Екатеринбург, 2023); Международнои  научно-техническои  конференции «Новые 

материалы и технологии: порошковая металлургия, композиционные материалы, 

защитные покрытия, сварка» – НОМАТЕХ (Минск, Беларусь, 2024); Всероссии скои  

научно-техническои  конференции «Постоянные магниты: Наука и технологии. 

Производство. Применение» – MAGNETECH (Суздаль, 2024; Москва, 2025); 

Курчатовском форуме «Исследования с применением синхротронного излучения, 
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неи тронов и электронов» – Курчатов ФСНЭ (Москва, 2024, 2025); Международнои  

конференции «Биоматериалы: от исследовании  к практике» – BioMATs (Москва, 

2025); Всероссии скои  молоде жнои  научнои  конференции с международным участием 

«Функциональные материалы: Синтез. Свои ства. Применение» – YOUNG ISC (Санкт-

Петербург, 2025); VII Международнои  школе-конференции «Перспективные 

многокомпонентные (высокоэнтропии ные) материалы» (Москва, 2025); 

Международном семинаре по редкоземельным и перспективным постоянным 

магнитам и их применению – REPM (Цукуба, Япония, 2025); XIX Международнои  

конференции по тонкои  структуре рентгеновских спектров поглощения – XAFS 

(Чиангмаи , Таиланд, 2026). 

Результаты диссертационнои  работы приняты к использованию в научно-

исследовательских и опытно-технологических работах АО «Гиредмет» им. 

Н.П. Сажина в области разработки магнитотве рдых материалов и использованы в 

научно-исследовательских и технологических работах АО «НПП «Исток» им. А.И. 

Шокина при изготовлении экспериментальных образцов магнитотве рдых 

гексаферритов и изделии  на их основе с заданными гистерезисными 

характеристиками. Использование результатов диссертационнои  работы 

подтверждено соответствующими актами (приложения А и Б). 

Личный вклад автора 

Содержание диссертации и основные положения, выносимые на защиту, 
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ГЛАВА 1. ФИЗИЧЕСКИЕ ОСНОВЫ ФОРМИРОВАНИЯ СТРУКТУРЫ И УПРАВЛЕНИЯ 

ФУНКЦИОНАЛЬНЫМИ ХАРАКТЕРИСТИКАМИ НАНОМАТЕРИАЛОВ НА ОСНОВЕ ФЕРРИТОВ 

Традиционно в материаловедении твердые материалы подразделяют на 

несколько основных классов, среди которых выделяют металлы, полимеры и 

керамики [32]. В основе такои  классификации лежат прежде всего химическии  состав 

и характер межатомных связеи . Наряду с этими классами рассматривают также 

полупроводники и композиты, однако границы между ними в значительнои  степени 

условны. Так, многие неорганические полупроводниковые материалы, включая 

карбид кремния SiC и нитрид галлия GaN, одновременно относятся к керамическим 

материалам. В наиболее общем определении керамика представляет собои  

неорганическое неметаллическое твердое вещество [32]. Межатомные связи в 

керамических материалах, как правило, имеют смешанныи  характер с различным 

соотношением ионнои  и ковалентнои  составляющих, а в отдельных случаях –  также 

металлическои  составляющеи . 

Разнообразие химического состава и характера межатомных связеи  

обусловливает исключительно широкии  диапазон свои ств керамических 

материалов. Поэтому такие традиционно связываемые с керамикои  характеристики, 

как высокая температура плавления, химическая и термическая стабильность, 

высокая твердость и хрупкость, не могут рассматриваться как универсальные 

признаки данного класса материалов. Среди керамик существуют электрические 

проводники и полупроводники, диэлектрики, сверхпроводники, прозрачные 

оптические среды, сегнетоэлектрики и магнитоупорядоченные материалы. Именно 

сочетание химическои  и структурнои  вариативности с широким диапазоном 

физических свои ств является основои  многочисленных функциональных 

применении  современнои  керамики. 

По способу получения, назначению и уровню используемых технологии  

керамические материалы принято условно подразделять на традиционные и 

современные функциональные керамические материалы («advanced ceramics») [32]. 

К традиционным относят преимущественно материалы на основе глинистого и 

силикатного сырья, используемые для производства кирпича, плитки, фарфора и 

других крупнотоннажных изделии . Современные функциональные керамические 

материалы, напротив, создаются с целью реализации заданных механических, 

электрических, магнитных, оптических, химических или биологических свои ств и 
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включают конструкционные, электронные, магнитные, оптические и 

биомедицинские материалы. 

Одним из фундаментальных принципов современного материаловедения 

является взаимосвязь условии  синтеза и обработки, химического и фазового состава, 

структуры, физических свои ств и функциональных характеристик материала [32]. 

При этом структура должна рассматриваться на нескольких пространственных 

уровнях. На атомном уровне электронная конфигурация и характер межатомных 

связеи  определяют возможность формирования тех или иных кристаллических 

структур и магнитного упорядочения; на уровне кристаллическои  решетки 

существенную роль играют распределение атомов по кристаллографическим 

позициям и плотность дефектов кристаллического строения; на микро– и 

наноструктурном уровнях – размер и форма частиц и зерен, их ориентация, границы 

раздела, пористость и присутствие вторичных фаз. Изменение каждого из этих 

параметров способно приводить к существенному изменению наблюдаемых 

физических свои ств, что делает управление структурои  одним из основных 

инструментов создания функциональных керамических материалов. 

Значительную группу современнои  функциональнои  керамики образуют 

оксидные соединения. В зависимости от состава и особенностеи  кристаллическои  

структуры оксиды демонстрируют широкии  спектр электрических, оптических и 

магнитных свои ств. К числу наиболее распространенных структурных семеи ств 

относятся соединения со структурами перовскита ABO3 (Pm3̅m, E21), шпинели AB2O4 

(Fd3̅m, H11), граната R3Fe5O12 (Ia3̅d), а также различные слоистые структуры. Особое 

место среди них занимают магнитоупорядоченные оксиды переходных металлов, 

поскольку наличие неспаренных d–электронов позволяет реализовать 

антиферромагнитное, ферримагнитное и в отдельных случаях ферромагнитное 

упорядочение. 

Наиболее простыми представителями железосодержащих оксидов являются 

вюстит FeO (Fm3̅m, B1), гематит α–Fe2O3 (R3̅c, D51), маггемит γ–Fe2O3 (Fd3̅m, H11) и 

магнетит Fe3O4 (Fd3̅m, H11) [33]. Эти соединения существенно различаются 

кристаллическои  структурои , валентным состоянием железа и характером 

магнитного упорядочения. Особенно широкии  диапазон структурных и магнитных 

состоянии  реализуется в более сложных железосодержащих оксидах – ферритах 

MFe2O4 (Fd3̅m, H11). В широком смысле к ферритам относят магнитные оксиды, 

содержащие Fe³⁺ в качестве одного из основных катионов. В зависимости от 
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кристаллическои  структуры среди наиболее важных ферримагнитных керамических 

материалов выделяют три большие группы: ферриты с кубическои  структурои  

шпинели, магнитные гранаты и гексагональные ферриты [32]. 

Ферриты со структурои  шпинели описываются общеи  формулои  MFe2O4 (Fd3̅m, 

H11), где (M) – преимущественно двухвалентныи  катион металла, например Mn²⁺, 

Fe²⁺, Co²⁺, Ni²⁺, Cu²⁺ или Zn²⁺[34, 35]. Их структура основана на кубическои  

плотнеи шеи  упаковке кислородных ионов с распределением катионов между 

тетраэдрическими и октаэдрическими позициями. Возможность изменения состава и 

степени обращения шпинели обеспечивает широкие возможности управления 

обменными взаимодеи ствиями, намагниченностью, магнитнои  анизотропиеи  и 

другими функциональными характеристиками этих материалов. 

Другим крупным семеи ством являются магнитные гранаты R3Fe5O12, где R – 

крупныи  трехвалентныи  ион, часто РЗМ [36, 37], наиболее известным 

представителем которых является железо–иттриевыи  гранат (Y3Fe5O12). 

Вариативность катионного распределения и наличие нескольких типов 

координационных позиции  обусловливают их специфические магнитные свои ства и 

широкое применение, прежде всего в СВЧ– и магнитооптическои  технике [37, 38]. 

Особое место среди магнитнои  оксиднои  керамики занимают гексаферриты – 

семеи ство сложных железосодержащих оксидов с гексагональнои  или тригональнои  

кристаллическои  системои , структура которых может быть представлена как 

последовательность определенных структурных блоков. В зависимости от их состава 

и последовательности чередования выделяют M–, W–, Y–, Z–, X– и U–типы 

гексаферритов [39]. Наиболее распространенные гексаферриты M–типа имеют состав 

(MFe12O19), где (M) –  крупныи  двухвалентныи  катион, прежде всего Ba²⁺ или Sr²⁺. Они 

обладают выраженнои  однооснои  магнитокристаллическои  анизотропиеи  и 

относятся к магнитотвердым материалам. Гексаферриты W–типа (MM'2Fe16O27) 

имеют более сложную блочную структуру и позволяют в широких пределах изменять 

магнитные характеристики посредством варьирования состава и катионного 

распределения. 

Таким образом, ферриты представляют собои  обширныи  класс 

функциональнои  оксиднои  керамики, в котором изменение параметров 

кристаллическои  структуры, катионного распределения, фазового состава, размера 

частиц и плотности дефектов кристаллического строения позволяет существенно 

изменять характер магнитных взаимодеи ствии  и макроскопические физические 
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свои ства. В настоящеи  работе основное внимание уделено ферритам со структурои  

шпинели и гексаферритам M– и W–типов, представляющим удобные модельные 

системы для установления физических закономерностеи  формирования структуры и 

управления функциональными характеристиками магнитных наноматериалов. 

1.1 КРИСТАЛЛИЧЕСКАЯ И МАГНИТНАЯ СТРУКТУРА ФЕРРИТОВ 

1.1.1 Ферриты со структурои  шпинели 

Магнетит Fe3O4 и значительная часть ферритов состава (MFe2O4), где M – 

катион двухвалентного металла, кристаллизуются в структурном типе шпинели H11. 

Шпинель относится к пространственнои  группе Oh
7  (Fd3̅m) в обозначениях Пирсона 

структура имеет символ cF56. Гранецентрированная кубическая ячеи ка содержит 

восемь формульных единиц (MFe2O4), т. е. 56 ионов: 8 катионов (M), 16 катионов Fe и 

32 иона O2– [40]. Катионы располагаются в двух кристаллографически 

неэквивалентных позициях: тетраэдрических с ПСТ 8a и октаэдрических с ПСТ 16d, 

тогда как ионы кислорода занимают позиции с ПСТ 32e [32, 40]. 

Кислородная подреше тка структуры шпинели близка к плотнеи шеи  

кубическои  упаковке. Для 32 ионов кислорода такая упаковка образует 64 

тетраэдрических и 32 октаэдрических междоузлия, из которых в структуре шпинели 

заняты соответственно восемь и шестнадцать. Совокупность занятых 

тетраэдрических позиции  8a далее обозначается как подреше тка A, а совокупность 

занятых октаэдрических позиции  16d – как подреше тка B. Таким образом, 

структурные особенности ферритов со структурои  шпинели в значительнои  степени 

определяются не самои  кислороднои  упаковкои , а характером распределения 

катионов между двумя неэквивалентными подреше тками. 

Положение ионов кислорода в реальнои  структуре отличается от идеальнои  

плотнеи шеи  упаковки и описывается кислородным параметром (u). При выборе 

начала координат в центре инверсии координаты ионов кислорода в позиции 32e 

задаются как [[u, u, u]], а идеальнои  плотнеи шеи  кубическои  упаковке соответствует 

(u = 0,250) [40]. В литературе по ферритам широко используется также эквивалентная 

система координат со смеще нным началом отсче та, для которои  (u'=u+1/8) и 

идеальнои  упаковке соответствует u'=0,375. Поэтому встречающиеся в литературе 

значения u ≈ 0,25 (выбор 1) и u’ ≈ 0,38 (выбор 2) описывают одну и ту же структуру в 
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различных системах координат и не могут непосредственно сопоставляться без уче та 

принятого начала отсче та. 

 

 

Рисунок 1 – Кристаллическая структура феррита со структурои  шпинели: 
тетраэдрические A (8a) и октаэдрические B (16d) позиции катионов 

 

Отклонение u от идеального значения характеризует относительное 

изменение размеров и геометрии тетраэдрического и октаэдрического кислородного 

окружения катионов. В системе координат, для которои  идеальнои  упаковке 

соответствует u = 0,250, расстояния катион–кислород для тетраэдрическои  и 

октаэдрическои  позиции  определяются выражениями [40]: 

 

RA = a ∙ √3 ∙ (u −  
1

8
) (1) 

RB = a ∙ √3 ∙ u2 − 2 ∙ u +  
3

8
 (2) 

где a – период кристаллическои  реше тки.  

 

При увеличении параметра u тетраэдрическое окружение расширяется, тогда 

как размеры октаэдрического окружения изменяются противоположным образом. 
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Поэтому параметры a и u взаимосвязаны с ионными радиусами катионов, их 

валентным состоянием и распределением между позициями A и B. 

Для ферритов состава (M2+Fe2
3+O4) возможны нормальное, обраще нное и 

промежуточное распределения катионов. Для количественного описания 

используется степень обраще нности (δ), определяемая как доля ионов Fe3+, 

занимающих тетраэдрические позиции. При принятом здесь обозначении 

квадратными скобками катионов подреше тки A и круглыми скобками катионов 

подреше тки B кристаллохимическая формула записывается в виде (3): 

 

[M1−δ
2+ , Feδ

3+]
A

(Mδ
2+, Fe2−δ

3+ )
B

O4 (3) 

где [ ]A – тетраэдрическая позиция; 

[ ]B – октаэдрическая позиция. 

 

При δ = 0 все катионы M2+ занимают тетраэдрические позиции, а Fe3+ – 

октаэдрические, что соответствует нормальнои  шпинели. При δ = 1  тетраэдрические 

позиции полностью заняты Fe3+, а в октаэдрическои  подреше тке в равных 

количествах находятся M2+ и Fe3+. Такая структура является обраще ннои . 

Промежуточные значения (0 < δ < 1) соответствуют смешанному распределению 

катионов. 

Степень обраще нности не является постояннои  величинои , однозначно 

определяемои  только химическои  формулои  соединения. Равновесное распределение 

катионов определяется совокупностью электростатическои  энергии реше тки, 

различием энергии стабилизации катионов в тетраэдрическом и октаэдрическом 

окружении и конфигурационнои  энтропиеи ; экспериментально оно также зависит от 

температуры и условии  получения материала [40]. Особенно существенно это 

обстоятельство для ферритов в нанокристаллическом состоянии. Так, при 

совместном уточнении рентгеновских и неи тронографических данных для ферритов, 

полученных гидротермальным методом: MnFe2O4, CoFe2O4, NiFe2O4 и ZnFe2O4 были 

получены степени обраще нности 0,643; 0,66; 1,0 и 0,166 соответственно [41]. Эти 

значения заметно отличаются от идеализированных представлении  о Mn– и Co–

ферритах как о строго определе нных нормальных или обраще нных структурах и 

показывают необходимость экспериментального определения катионного 

распределения для конкретного материала. 
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Наиболее наглядным примером обраще ннои  структуры является магнетит 

Fe3O4. При температурах выше перехода Вервея и, в частности, при комнатнои  

температуре его кристаллическую структуру можно представить 

кристаллохимическои  формулои  (4): 

 

[Fe3+]A(Fe2+, Fe3+)BO4 (4) 

 

Таким образом, восемь тетраэдрических позиции  ячеи ки заняты Fe3+, а среди 

шестнадцати октаэдрических позиции  поровну распределены Fe2+ и Fe3+ [42]. Для 

магнетита период кубическои  реше тки при комнатнои  температуре составляет около 

8,39 A , а кислородныи  параметр составляет приблизительно u ≈ 0,255 [40, 42]. При 

охлаждении ниже температуры перехода Вервея, составляющеи  около 120–125 K, 

идеализированное кубическое описание (Fd3̅m) перестае т быть применимым 

вследствие структурного и электронного упорядочения в октаэдрическои  

подреше тке [43]. 

Распределение магнитных катионов между A– и B–позициями 

непосредственно определяет магнитную структуру ферритов. Магнитные 

взаимодеи ствия между катионами реализуются преимущественно посредством 

косвенного обмена через промежуточные ионы O2−. В структуре шпинели возможны 

взаимодеи ствия A–O–A, B–O–B и A–O–B, приче м для большинства ферримагнитных 

ферритов наиболее сильным является антиферромагнитное взаимодеи ствие между 

катионами A– и B–подреше ток [44]. Его величина определяется не только 

расстояниями между ионами, но и геометриеи  связеи  металл–кислород–металл и 

электроннои  конфигурациеи  взаимодеи ствующих катионов. Поэтому связь между 

кристаллическои  структурои , катионным распределением и магнитным состоянием 

ферритов носит непосредственныи  характер. 

В простеи шем двухподреше точном приближении Нееля магнитные моменты 

A– и B–подреше ток ориентированы антипараллельно, а результирующии  магнитныи  

момент определяется их разностью (5): 

 

μф.е. =  ∑ μi
B −  ∑ μi

A (5) 
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В магнетите магнитные моменты Fe3+ (конфигурация (3d5) в тетраэдрическои  

и октаэдрическои  подреше тках в первом приближении взаимно компенсируются, 

поскольку на одну формульную единицу приходится по одному Fe³⁺ в каждои  из них. 

Результирующии  магнитныи  момент идеальнои  структуры определяется главным 

образом ионами Fe2+ (конфигурация 3d6) в B–подреше тке и в спиновом приближении 

составляет 4μB на формульную единицу. Такое распределение моментов 

обусловливает ферримагнитное состояние Fe3O4. 

Для массивного близкого к стехиометрическому состоянию магнетита 

удельная намагниченность насыщения при комнатнои  температуре составляет 

приблизительно σS  ≈ 90 − 92 А·м2/кг, а температура Кюри – около 850 – 860 K [33, 

45]. Однако намагниченность насыщения не является неизменнои  величинои , 

определяемои  только химическои  формулои : она зависит от температуры, степени 

отклонения от стехиометрии, катионного и вакансионного распределения, а в 

нанокристаллическом состоянии – также от размера частиц и нарушения магнитного 

порядка в приповерхностнои  области [46]. При комнатнои  температуре первая 

константа магнитокристаллическои  анизотропии имеет отрицательныи  знак и 

составляет K1  ≈  −(1,1 − 1,35) ∙ 104 Дж/м3 [47, 48],  

Влияние катионного распределения особенно отче тливо проявляется при 

сравнении различных ферритов состава MFe2O4. Например, в близкои  к нормальнои  

шпинели (ZnFe2O4) немагнитные ионы Zn2+ преимущественно занимают A–позиции, 

тогда как магнитные Fe3+ локализованы главным образом в B–подреше тке. В этом 

случае характерное для ферримагнитных ферритов сильное A–B–взаимодеи ствие 

существенно ослаблено, и объе мныи  материал проявляет антиферромагнитное 

упорядочение только при низких температурах. Частичное обращение структуры, 

характерное для нанокристаллического ZnFe2O4, приводит к появлению Fe3+ в A–

подреше тке, активирует A–B–обмен и может принципиально изменить магнитные 

свои ства материала [41]. 

Таким образом, основными параметрами ферритов со структурои  шпинели 

являются период кристаллическои  реше тки (a), кислородныи  параметр (u) и степень 

обраще нности (δ). Первые два параметра характеризуют геометрию катионного 

окружения, тогда как (δ) определяет распределение катионов между 

тетраэдрическои  и октаэдрическои  подреше тками и тем самым непосредственно 

связывает кристаллическую и магнитную структуры материала. Причины 

формирования определе нного катионного распределения и физические механизмы 
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обменных взаимодеи ствии  целесообразно рассматривать отдельно при анализе 

катионного замещения и формирования магнитных свои ств ферритов. 

1.1.2 Гексаферриты M–типа 

Гексаферриты M–типа описываются общеи  формулои  (AFe12O19), где (A) –

крупныи  двухвалентныи  катион, преимущественно Ba2+, Sr2+ или Pb2+. Соединения 

кристаллизуются со структурои  магнетоплюмбита, пространственная группа D6h
4  

(P63/mmc), символ Пирсона hP64. Элементарная ячеи ка содержит две формульные 

единицы, то есть 64 иона. Для BaFe12O19 характерны параметры реше тки a ≈ 5,89 A  и c 

≈ 23,18 A , для SrFe12O19 – a ≈ 5,88 A  и c ≈ 23,02 A  [39]. Таким образом, замещение Ba2+ 

более компактным Sr2+ не изменяет структурныи  тип, но приводит к небольшому 

уменьшению объе ма ячеи ки и изменению локальнои  геометрии Fe–O–полиэдров. 

Структуру M–гексаферрита удобно представить в виде последовательности 

двух типов структурных блоков – шпинелеподобного S–блока состава Fe6O8
2+ и 

гексагонального R–блока состава AFe6O11
2−. Вдоль гексагональнои  оси (c) они 

чередуются в последовательности: 

 

RSR∗S∗ (6) 

где S – шпинельныи  блок; 
R – гексагональныи  блок; 
R∗ и S∗ – соответствующие блоки, разве рнутые на 180° вокруг 

гексагональнои  оси c. 
 

Ионы A2+ локализованы внутри R–блоков и имеют высокое координационное 

число по кислороду. Такое блочное описание принципиально важно, поскольку 

позволяет рассматривать более сложные типы гексаферритов как результат 

изменения последовательности и числа структурных блоков при сохранении близкои  

локальнои  координации магнитных катионов. 

Катионы Fe3+ распределены между пятью кристаллографически 

неэквивалентными позициями c ПСТ: 2a, 2b, 4f1, 4f2 и 12k (рисунок 2). Позиции 2a, 4f2 

и 12k характеризуются октаэдрическим окружением FeO6, позиция 4f1 – 

тетраэдрическим FeO4, а позиция 2b – тригонально–бипирамидальным FeO5. 

Локальная геометрия этих координационных полиэдров чувствительна к 

структурному разупорядочению: для механически обработанного BaFe12O19 (BaM) 
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показаны деформация FeO6, FeO4 и FeO5 полиэдров и переход частиFe³⁺ из регулярных 

12k–позиции , в междоузельные положения, сопровождающиеся изменением 

магнитного состояния [49]. На одну формульную единицу приходится шесть ионов 

Fe³⁺ в позиции 12k, по два – в позициях 4f1 и 4f2 и по одному – в позициях 2a и 2b [39]. 

Позиции 2a и 4f1 принадлежат преимущественно S–блоку, 2b и 4f2 – R–блоку, тогда как 

позиция 12k располагается в области сопряжения блоков. 

 

 

Рисунок 2 – Кристаллическая и магнитная структура гексаферрита M–типа: 
распределение ионов Fe³⁺ по позициям 2a, 2b, 4f1, 4f2 и 12k 

 

Различие локального кислородного окружения приводит к формированию 

пяти магнитных подреше ток. Основные обменные взаимодеи ствия между Fe³⁺ 

реализуются посредством суперобмена Fe–O–Fe и преимущественно имеют 

антиферромагнитныи  характер. В коллинеарнои  ферримагнитнои  структуре 

магнитные моменты Fe³⁺ в позициях 12k, 2a и 2b ориентированы параллельно 

гексагональнои  оси (c), тогда как моменты в позициях 4f1 и 4f2 направлены 

антипараллельно [39]. Поэтому результирующии  магнитныи  момент формульнои  

единицы может быть записан используя выражение (7): 

 

μф.е. =  μ2a + μ2b −  2 ∙ μ4f1
−  2 ∙ μ4f2

 +  6 ∙ μ12k (7) 
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В ионном приближении магнитныи  момент высокоспинового Fe³⁺ (3d5) 

составляет около 5μB. В результате суммарныи  результирующии  момент составляет 

20μB на формульную единицу. Для идеального полностью магнитоупорядоченного 

состояния при (T → 0) этому соответствует удельная намагниченность ≈ 100 А·м2/кг 

для BaM и несколько большая для SrFe12O19 (SrM) вследствие меньшеи  молярнои  

массы последнего. При комнатнои  температуре вследствие теплового 

разупорядочения магнитных моментов удельная намагниченность насыщения 

массивных хорошо кристаллизованных M–гексаферритов составляет обычно около 

70 –75 А·м2/кг [39]. 

Температура ферримагнитно–парамагнитного перехода также определяется 

совокупностью обменных взаимодеи ствии  между пятью магнитными подреше тками. 

Для BaM температура Кюри составляет приблизительно 720–735 K, а для SrM –около 

737 K [39]. Высокие значения Tс свидетельствуют о значительнои  энергии обменного 

взаимодеи ствия и обеспечивают сохранение магнитного порядка M–гексаферритов в 

широком температурном интервале. 

Наряду с высокои  температурои  магнитного упорядочения принципиальнои  

особенностью M–гексаферритов является сильная одноосная 

магнитокристаллическая анизотропия с осью ле гкого намагничивания, 

совпадающеи  с гексагональнои  осью (c). Для BaM характерные значения константы 

магнитокристаллическои  анизотропии составляют K1  ≈  3,3 · 105 Дж/м3, для SrM 

несколько выше: около (3,5 ­ 3,6) · 105 Дж/м3 [39, 50]. Для незамеще нных BaM и SrM 

поле анизотропии при комнатнои  температуре составляет соответственно около 1,4 ∙

106 А/м и (1,4 ­ 1,5 ∙ 106 ) А/м. 

Природа высоких значении  константы однооснои  магнитокристаллическои  

анизотропии M–гексаферритов связана с различным вкладом неэквивалентных 

позиции  Fe³⁺ в энергию магнитокристаллическои  анизотропии. В рамках одноионнои  

модели определяющии  вклад связывают с Fe³⁺ в тригонально–бипирамидальнои  

позиции 2b, для которои  локальное кристаллическое поле имеет выраженную 

аксиальную составляющую и стабилизирует ориентацию магнитных моментов вдоль 

гексагональнои  оси c [50, 51]. Значимость локальнои  геометрии этои  позиции 

подтверждается результатами исследования Ca − Al–замеще нных гексаферритов 

стронция: сокращение расстоянии  Fe − O в окружении позиции 2b усиливает 

аксиальную составляющую кристаллического поля и рассматривается как причина 
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увеличения магнитокристаллическои  анизотропии и наблюдаемого роста 

коэрцитивнои  силы [50]. Следует отметить, что положение Fe³⁺ в тригональнои  

бипирамиде не является строго центральным: локально катион может быть смеще н 

из зеркальнои  плоскости в одно из двух близких положении  4e, тогда как позиция 2b 

соответствует усредне нному кристаллографическому описанию [50]. Поэтому даже 

при сохранении общего структурного типа перераспределение катионов между 

отдельными позициями может приводить к существенному изменению значении  

константы магнитокристаллическои  анизотропии (K1) и поля анизотропии (Ha). 

Эта особенность одновременно определяет высокую чувствительность 

магнитных характеристик M–гексаферритов к катионному замещению. Замещение 

Fe³⁺ немагнитным или слабомагнитным катионом в позициях 4f1 или 4f2, в первом 

приближении может приводить к увеличению суммарного магнитного момента. 

Напротив, замещение Fe³⁺ в позициях 12k, 2a или 2b обычно уменьшает его. 

Экспериментальные исследования замеще нных M–гексаферритов показывают, что 

различные катионы обладают выраженнои  селективностью к отдельным позициям 

Fe³⁺, вследствие чего одинаковая концентрация замещения может приводить к 

различным изменениям намагниченности, коэрцитивнои  силы и магнитнои  

анизотропии [52]. Одновременно эффект замещения на магнитокристаллическую 

анизотропию определяется не только магнитным моментом замещающего катиона, 

но прежде всего занимаемои  им позициеи  и вызванным им изменением локального 

кристаллического поля и обменных взаимодеи ствии . Поэтому химическии  состав сам 

по себе недостаточен для однозначного прогнозирования магнитных характеристик 

замеще нных M–гексаферритов; необходим анализ катионного распределения по 

неэквивалентным позициям. 

Таким образом, кристаллическая структура M–гексаферритов объединяет 

выраженную структурную анизотропию с системои  пяти магнитных подреше ток, 

различающихся координациеи , направлением магнитных моментов и вкладом в 

магнитокристаллическую анизотропию. Сочетание высокои  намагниченности, 

температуры Кюри и однооснои  магнитокристаллическои  анизотропии определяет 

их магнитотве рдое состояние, тогда как наличие нескольких неэквивалентных 

позиции  Fe³⁺ создае т возможность целенаправленного изменения магнитных 

параметров посредством катионного замещения. Детальныи  анализ 

закономерностеи  такого распределения целесообразно рассматривать отдельно при 

обсуждении катионного замещения и механизмов зарядовои  компенсации. 
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1.1.3 Гексаферриты W–типа и родственные фазы 

Гексаферриты W–типа описываются общеи  формулои  AMe2Fe16O27, где A – 

крупныи  двухвалентныи  катион, преимущественно Ba²⁺ или Sr²⁺, а Me – 

двухвалентныи  катион Fe²⁺, Mg²⁺, Mn²⁺, Co²⁺, Ni²⁺, Cu²⁺ или Zn²⁺ [30, 39, 53]. В отличие 

от M–гексаферритов, в которых все позиции переходного металла в незамеще нном 

соединении заняты Fe³⁺, W–структура содержит два стехиометрически заданных 

двухвалентных катиона Me2+. Частным случаем является AFe18O27, или Fe2W, в 

котором эти позиции заняты ионами Fe²⁺. 

W–гексаферриты кристаллизуются в гексагональнои  структуре с 

пространственнои  группои  P63/mmc. Стандартная гексагональная ячеи ка содержит 

две формульные единицы, т. е. 92 атома: два атома (A), четыре катиона Me2+, 32 

катиона Fe³⁺ и 54 иона O²⁻. Период реше тки (a), как и у M–гексаферритов, составляет 

около 5,9 A , тогда как параметр (c) вследствие увеличения числа структурных блоков 

возрастает приблизительно до 32,8 A . Например, для SrZn2Fe16O27 () получены 

значения a = 5,9092 A  и c = 32,8293 A  [30]. 

Как и M–гексаферриты, W–фаза может быть представлена комбинациеи  

шпинелеподобных (S)– и гексагональных (R)–блоков. В принятом в современнои  

кристаллографическои  литературе обозначении последовательность блоков вдоль 

оси (c) записывается с помощью выражения (8) 

 

RSSR∗S∗S∗ (8) 

 

Таким образом, переход от M– к W–структуре можно рассматривать как 

введение дополнительного S–блока в структурныи  мотив M–гексаферрита. В 

литературе встречаются эквивалентные варианты записи последовательности 

блоков, связанные с выбором начала трансляции и направления описания структуры. 

Именно дополнительныи  S–блок принципиально отличает W–гексаферрит от 

M–фазы. На границе двух соседних S–блоков появляется отсутствующая в M–

структуре октаэдрическая позиция 6g, а необходимость сохранения 

электронеи тральности приводит к появлению двух катионов Me2+ на формульную 

единицу. Таким образом, W–структура предоставляет дополнительную степень 

свободы для управления катионным распределением без необходимости 
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сопряже нного гетеровалентного замещения, что существенно расширяет 

возможности управления магнитным состоянием материала [30]. 

Катионы переходных металлов в W–гексаферрите распределены между семью 

кристаллографически неэквивалентными позициями (таблица 1) [30]. 

 

Таблица 1 – Позиции атомов железа и направление спинов в гексаферрите W–типа 

Кристаллографическая 
позиция 

Координационныи  
полиэдр 

Расположение 
Относительное 
направление 

магнитного момента 
12koct R−S октаэдр граница R–S ↑ 
6goct S−S октаэдр граница S–S ↑ 

4foct S октаэдр S–блок ↑ 

2dbi R 
тригональная 
бипирамида 

R–блок ↑ 

4etet S тетраэдр S–блок ↓ 
4ftet S тетраэдр S–блок ↓ 
4foct R октаэдр R–блок ↓ 

 

 

Рисунок 3 – Кристаллическая и магнитная структура W–гексаферрита: катионные 
позиции и варианты одноосного и плоскостного магнитного упорядочения [30] 

 

Таким образом, на одну формульную единицу приходится 12 катионов в 

подреше тках с условным направлением магнитных моментов ↑ и шесть катионов в 

подреше тках ↓. Для сравнения, в M–гексаферрите соответствующее отношение 
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составляет 8↑ и 4↓. Введение дополнительного S–блока приводит к увеличению 

избытка параллельно ориентированных магнитных позиции  на 50 %, тогда как 

объе м элементарнои  ячеи ки возрастает приблизительно на 42–44 %. Именно такое 

соотношение является однои  из структурных причин потенциально более высокои  

намагниченности W–гексаферритов по сравнению с M–типом [30]. 

Следует отметить, что идеализированное описание позиции 2d как центра 

тригональнои  бипирамиды не полностью отражает локальную структуру. 

Совместное уточнение рентгеновских и неи тронографических данных показало, что 

катион Fe в этои  позиции смеще н относительно центра полиэдра и может быть 

описан распределением по двум близким положениям 4f с половиннои  

заселе нностью. При этом данная позиция в исследованных SrMe2Fe16O27 оставалась 

занята исключительно железом [30]. Таким образом, как и для позиции 2b M–

гексаферрита, локальное отклонение катиона от усредне ннои  высокосимметричнои  

позиции должно учитываться при анализе локального кристаллического поля и 

магнитнои  анизотропии. 

Семь кристаллографических позиции  образуют соответствующую систему 

магнитных подреше ток, связанных преимущественно антиферромагнитными 

суперобменными взаимодеи ствиями через ионы кислорода. В классическом 

коллинеарном приближении результирующии  магнитныи  момент однои  

формульнои  единицы может быть записан с использованием выражения (9): 

 

μф.е. =  6 ∙ μ12koct R−S
+ 3 ∙ μ6goct S−S

+  2 ∙ μ4foct S
+  μ2dbi R

 − 2 ∙ μ4etet S
− 2 ∙ μ4ftet S

−  2

∙ μ4foct R
  

(9) 

 

Использование усредне нного момента принципиально важно для W–

гексаферритов, поскольку одна и та же позиция может быть статистически занята 

Fe³⁺ и Me2+, обладающими различными магнитными моментами. 

Поэтому магнитные свои ства W–гексаферритов определяются не только 

общеи  концентрациеи  двухвалентного катиона, но прежде всего его позиционным 

распределением. Совместное уточнение рентгеновских и неи тронографических 

данных для SrMe2Fe16O27 (Me = Mg, Co, Ni, Zn) показало выраженную селективность 

различных катионов [30]. Ионы Zn²⁺ преимущественно занимают тетраэдрические 

позиции 4etet S и 4ftet S, магнитные моменты которых в ферримагнитнои  структуре 

направлены противоположно результирующеи  намагниченности. Mg²⁺ 



39 
 

преимущественно локализуется в октаэдрических позициях 4foct S и 6goct S−S, тогда как 

Co²⁺ и Ni²⁺ распределяются по нескольким позициям, но преимущественно занимают 

октаэдрическую позицию 6goct S−S на границе двух S–блоков [30]. 

Эта особенность позволяет объяснить, почему замещение химически 

различными двухвалентными катионами приводит к качественно различному 

изменению магнитных характеристик даже при неизменнои  общеи  формуле. 

Размещение немагнитного Zn²⁺ преимущественно в подреше тках с противоположно 

направленными магнитными моментами уменьшает их отрицательныи  вклад в 

результирующую намагниченность и вследствие этого может приводить к ее  

увеличению. Напротив, локализация немагнитного катиона в позициях, 

соноправленных общему магнитному моменту, уменьшает результирующии  момент. 

Для магнитных Co²⁺ и Ni²⁺ необходимо дополнительно учитывать собственныи  

магнитныи  момент и спин–орбитальныи  вклад этих катионов в 

магнитокристаллическую анизотропию. 

Наиболее принципиальное различие между W– и M–гексаферритами 

проявляется именно в возможности значительно изменять магнитную анизотропию 

посредством выбора двухвалентного металла Me2+. Для Mg, Ni и Zn 

неи тронографически установлено преимущественно одноосное ферримагнитное 

упорядочение с результирующеи  намагниченностью вдоль гексагональнои  оси c [30]. 

В SrCo2Fe16O27, напротив, введение Co²⁺ изменяет характер анизотропии и приводит к 

преимущественнои  ориентации магнитных моментов в базиснои  плоскости. Таким 

образом, изменение только природы двухвалентного катиона при сохранении общего 

структурного типа способно переключать магнитное состояние между аксиальным и 

планарным. 

Более детальные современные неи тронографические исследования показали, 

что реальная магнитная структура W–гексаферритов несколько сложнее 

идеализированнои  коллинеарнои  модели. Для SrCo2Fe16O27 и SrCoZnFe16O27 основное 

магнитное упорядочение описывается как плоскостное, тогда как для SrZn2Fe16O27 

сохраняется одноосное состояние. Одновременно для всех этих соединении  

обнаружены небольшие неколлинеарные компоненты магнитных моментов [54]. 

Таким образом, W–гексаферриты могут находиться вблизи границы между 

различными типами магнитного упорядочения, а изменение катионного 

распределения приводит не просто к количественному изменению значении  K1, но к 

перестрои ке магнитнои  симметрии. 
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Особенно наглядно это проявляется в системе SrCo2–xZnxFe16O27. При изменении 

отношения Co/Zn изменяются как характер магнитного упорядочения, так и 

температуры магнитных переходов. Для SrCo2Fe16O27 температура Кюри составляет 

около 790 K, тогда как для SrZn2Fe16O27 она уменьшается приблизительно до 590 K; 

промежуточные составы занимают промежуточное положение [54]. Такое 

значительное изменение температуры Кюри при сохранении W–структуры 

непосредственно показывает, что энергия обменного взаимодеи ствия определяется 

конкретным распределением магнитных и немагнитных катионов между 

отдельными подреше тками. 

Кобальтсодержащие W–гексаферриты представляют особыи  случаи  

вследствие сильного спин–орбитального взаимодеи ствия Co²⁺. Для BaCo2Fe16O27 

неи тронографическими и магнитными измерениями было установлено состояние 

типа «ле гкии  конус»: результирующая намагниченность образует угол около 70° с 

гексагональнои  осью c [55]. При комнатнои  температуре константы 

магнитокристаллическои  анизотропии составляют приблизительно K1 = −3,5 ∙

105 Дж/м3, K2 = 0,8 ∙ 105 Дж/м3 и K3 = 0,9 ∙ 105 Дж/м3. При нагреве выше 

приблизительно 453 K начинается непрерывныи  поворот результирующеи  

намагниченности к гексагональнои  оси c, которыи  завершается около 553 K [55]. 

Наличие нескольких сопоставимых вкладов высших порядков делает невозможным 

описание такого состояния только однои  константои  K1. 

Различие между легко–конусным состоянием BaCo2W, плоскостным или слабо 

скошенным состоянием SrCo2W и одноосным состоянием Zn–, Mg– и Ni–содержащих 

W–фаз подче ркивает принципиальную особенность этого структурного типа: 

магнитная анизотропия определяется совместным деи ствием локального 

кристаллического поля, спин–орбитального взаимодеи ствия и позиционного 

распределения двухвалентных катионов. Поэтому представление об однои  

универсальнои  величине магнитокристаллическои  анизотропии для W–фазы 

физически некорректно. 

Отдельныи  интерес представляет Fe2W (AFe18O27), в котором двухвалентные 

позиции заняты Fe²⁺. Для BaFe18O27 экспериментально установлена намагниченность 

насыщения приблизительно на 10 % выше, чем у BaFe₁₂O₁₉, при сопоставимом поле 

магнитокристаллическои  анизотропии [56]. Это является непосредственным 

следствием изменения числа и состава магнитных подреше ток при введении 
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дополнительного шпинельного блока и исторически послужило основанием для 

рассмотрения Fe2W в качестве потенциального материала для постоянных магнитов. 

Современные расче ты из первых принципов для SrFe18O27 подтверждают 

одноосныи  характер магнитокристаллическои  анизотропии с осью ле гкого 

намагничивания вдоль [001], однако показывают, что величина анизотропии 

формируется существенно различными вкладами отдельных Fe–подреше ток [57]. 

Для незамеще нного SrFe18O27 рассчитанная энергия магнитокристаллическои  

анизотропии соответствует Ku порядка 0,15 МДж/м3. Следовательно, как и в M–

гексаферрите, результирующая анизотропия является результатом частичнои  

компенсации позиционно–зависимых вкладов, а не однородным свои ством всех Fe³⁺. 

Этот вывод получил дальнеи шее развитие при расче тном исследовании 

катионного замещения в SrFe18O27. Показано, что изменение локального 

электронного состояния отдельных подреше ток может значительно изменять 

магнитокристаллическую анизотропию практически без изменения 

результирующеи  намагниченности, особенно существенные вклады связаны с 

электронными состояниями Fe в позициях 6g и 4f [58]. Таким образом, позиционно–

селективное воздеи ствие на W–структуру представляет собои  потенциально более 

эффективныи  способ управления внутренними магнитными параметрами, чем 

простое увеличение концентрации замещающего элемента. 

Блочныи  принцип строения W–гексаферритов является частью более общеи  

структурнои  иерархии гексагональных ферритов. Родственные Y–, Z–, X– и U–фазы 

формируются из тех же S–, R– и T–структурных блоков, но отличаются их 

относительным количеством и последовательностью чередования [39]. Y–

гексаферриты имеют общую формулу A2Me2Fe12O22, Z–фазы – A3Me2Fe24O41, X–фазы 

– A2Me2Fe28O46, а U–фазы – A4Me2Fe36O60. В структурном отношении X–фазу можно 

рассматривать как комбинацию мотивов M– и W–типа, Z–фазу – как комбинацию M– 

и Y–мотивов, тогда как U–фаза представляет собои  еще  более длиннопериодную 

комбинацию соответствующих блоков [39]. 

Увеличение числа структурных блоков сопровождается ростом числа 

кристаллографически неэквивалентных катионных окружении  и возможных 

обменных путеи . Поэтому для Y–, Z–, X– и U–гексаферритов характерен еще  более 

широкии  спектр магнитных состоянии  – от одноосных и плоскостных до конических 

и неколлинеарных. В этом смысле M– и W–гексаферриты представляют два 

относительно простых предельных случая однои  общеи  блочнои  концепции: M–фаза 
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характеризуется выраженнои  внутреннеи  однооснои  анизотропиеи , тогда как W–

фаза сочетает высокую намагниченность с существенно большеи  вариативностью 

катионного распределения и магнитного порядка. 

Таким образом, ключевои  особенностью W–гексаферритов является не просто 

наличие дополнительного шпинельного блока, а возникающая вследствие этого 

совокупность новых кристаллографических позиции  и стехиометрически 

встроенных двухвалентных катионов. Это приводит к теснои  взаимосвязи между 

локальным катионным распределением, обменными взаимодеи ствиями, магнитнои  

анизотропиеи  и типом магнитного упорядочения. По этои  причине W–гексаферриты 

являются особенно показательнои  системои  для анализа общих закономерностеи  

«состав – катионное распределение – локальная структура – магнитное состояние», 

которые далее рассматриваются применительно к катионному замещению и 

механизмам зарядовои  компенсации. 

1.1.4 Катионное распределение, замещение и механизмы зарядовои  

компенсации в ферритах 

Для ионных соединении  необходимым условием существования структуры 

является ее  электронеи тральность. При предварительнои  оценке возможности 

катионного замещения целесообразно выделять зарядовыи  и геометрическии  

факторы. Если катион с формальным зарядовым числом ZM замещает катион 

матрицы с зарядовым числом ZF, локальное нарушение зарядового баланса 

характеризуется величинои  ∆Z =  ZM −  ZF. При изовалентном замещении ∆Z = 0, 

поэтому образование дополнительных зарядокомпенсирующих дефектов не 

является необходимым условием сохранения электронеи тральности. При 

гетеровалентном замещении ∆Z ≠ 0, и общии  зарядовыи  баланс может 

восстанавливаться изменением степени окисления катионов железа, образованием 

анионных или катионных вакансии  либо сопряже нным замещением катионами 

другои  валентности. Знак ∆Z определяет набор допустимых механизмов 

компенсации, но не позволяет установить их энергетическое предпочтение. 

Геометрическии  фактор для замещающего катиона с конкретнои  

кристаллографическои  позициеи  может быть предварительно оценен по различию 

ионных радиусов, выбранных для одинакового координационного числа, степени 

окисления и, для переходных металлов, спинового состояния (10): 
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ηM =  
|rM −  rF|

rF
 (10) 

где ηM – относительное различие ионного радиуса катиона M 

rM и rF – радиусы замещающего катиона M и заменяемого катиона F, 

соответственно. 

 

Минимизация ηM соответствует уменьшению ожидаемои  локальнои  

деформации координационного полиэдра, однако универсального критического 

значения ηM для ферритов не существует, поскольку зависит от большого количества 

параметров. 

Однако выполнение общего зарядового баланса и низких значении  

относительного различия ионных радиусов катионов не означает энергетическои  

эквивалентности всех допустимых катионных распределении . Перенос катионов c 

различным зарядовым числом между неэквивалентными позициями изменяет 

пространственное распределение положительного заряда относительно 

кислороднои  подреше тки и, следовательно, дальнодеи ствующую 

электростатическую энергию кристалла. Таким образом, основными 

фундаментальными факторами, определяющими возможность катионного 

замещения и позиционное распределение компонентов, являются зарядовыи  и 

размерныи  факторы. 

Количественно электростатическии  вклад может быть рассмотрен в точечно–

ионном приближении с использованием маделунговскои  энергии. Такои  подход был 

примене н шпинелям [59] на основе метода Томпсона – Граи мса [60]. Метод позволяет 

рассчитывать маделунговскую постоянную структуры шпинели при произвольном 

распределении валентных состоянии  между тетраэдрическои  и октаэдрическои  

подреше тками и при изменении кислородного параметра. 

В точечно–ионном приближении каждыи  ион заменяется точечным зарядом 

eZj, расположенным в соответствующем узле кристаллическои  структуры. 

Электростатическии  потенциал i–ои  позиции, создаваемыи  всеми остальными 

ионами бесконечнои  периодическои  реше тки, определяется выражением (11): 

 

Vi =
1

4𝜋𝜀0
∑

eZj

rij
i≠j

 (11) 
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где Vi – электростатическии  потенциал i–ои  позиции; 

ε0 – электрическая постоянная; 

eZj – заряд иона, расположенного в j–ои  позиции; 

rij =  |ri −  rj| – расстояние между i–ои  и j–ои  позициями. 

 

Выражение (11) может быть записано с использованием констант Маделунга с 

помощью выражения (12): 

 

Vi =  
ke

r0
∑ MC,i

i

= ke ∑
Zj

rij
r0

⁄j

=  ke ∑ αijZij

3

i,j = 1

 (12) 

где r0 – нормировочная длина, часто период решетки шпинели; 

MC,i – постоянная Маделунга i–ои  неэквивалентнои  позиции; 

αij– представляют геометрическую реше точную сумму всех 

взаимодеи ствии  между двумя соответствующими подреше тками, включая 

бесконечное число периодических повторении  структуры. 

 

Раскрытие суммы с учетом наличия трех неэквивалентных позиции позволяет 

записать суммарную энергию Маделунга используя выражение (13): 

 

Mtot =  α1Zoct
2 + α2ZoctZtet +  α3Ztet

2 + α4ZoctZani +  α5Zani
2 +  α6ZtetZani (13) 

где Mtot – положительная безразмерная маделунговская постоянная 

принятои  катионнои  конфигурации; 

Ztet  – среднии  формальныи  заряд одного катиона тетраэдрическои  

подреше тки; 

Zoct – среднии  формальныи  заряд одного катиона октаэдрическои  

подреше тки; 

Zani – среднии  формальныи  заряд одного аниона кислороднои  подрешетки. 

 

Средние заряды могут быть получены используя выражения (14): 

 

Ztet =   ∑ Ct
tetZt

tet

n

t=1

 (14) 
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Zoct =   ∑
Co

octZo
oct

2

m

o=1

 

Zani =  −2 

где Ct
tet , Co

oct, t и o – концентрация и количество катионов в тетраэдрических 

и октаэдрических позициях соответственно. 

 

Значения первых трех коэффициентов являются константами и не зависят от 

положения анионов (15) [60]: 

 

α1 =  −0,0790 

α2 =  −3,0760 

α3 =  −1,0905 

(15) 

 

При изменении значении  кислородного параметра изменяются расстояния 

типа «катион–анион». Поэтому коэффициенты α4, α5 и α6 являются функциями 

положения кислорода. В методе Томпсона [60] эти функции получены из реше точных 

электростатических сумм и представлены аналитическими аппроксимациями 

используя выражения (16)(рисунок 4): 

 

 

Рисунок 4 – Расчетные значения параметров αi (i = 4, 5, 6) как функция 
кислородного параметра (u) 
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α4(u) =  −151,177u + 16,482 

α5(u) =  −147,613 + 1122,426u − 2244,763u2 

α6(u) =  −113,464 + 685,923u − 1107,898u2 

(16) 

 

Для феррита двухзарядного катиона используя кристаллохимическую запись 

(4) можно выразить средние формальные заряды как функцию степени 

обращенности используя выражения (17): 

 

Ztet = 2 +  δ 

(17) Zoct = 3 −  
δ

2
 

Z𝑎𝑛𝑖 =  −2 

 

Выражения (17) при любои  степени обраще нности удовлетворяют условию 

электронеи тральности (18): 

 

Ztet + 2Zoct + 4Zani = 0 (18) 

 

Тогда используя формальные заряды (17) и параметры Томпсона (15 – 16) 

можно записать положительную безразмерную маделунговскую постоянную как 

функцию кислородного параметра и степени обращенности используя выражение 

(19): 

 

Mtot(u, δ) = (9α1 + 6α2 + 4α3 − 6α4(u) + 4α5(u) − 4α6(u))

+ (−3α1 + 2α2 + 4α3 + α4(u) − 2α6(u))δ

+ (
α1

4
−

α2

2
+ α3) δ2  

(19) 

 

А совместное использование выражении  (1) и (2) позволяет в выражении (19) 

исключить кислородныи  параметр и переи ти к зависимости энергии от отношения 

радиусов взаимодеи ствия тетраэдрическои  и октаэдрическои  позиции и степени 

инверсии (рисунок 5). 
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Рисунок 5 – Электростатическая карта катионного распределения в феррите со 
структурои  шпинели Me2+Fe2O4: зависимость относительнои  маделунговскои  энергии от 

размерного параметра и степени обраще нности 

 

Для оценки энтропии ного фактора можно использовать выражение (20): 

 

Sconf(δ) =  −R [(1 − δ)ln(1 − δ) + δlnδ + δln (
δ

2
) + (2 − δ)ln (

2 − δ

2
)] (20) 

 

В рамках рассматриваемого приближения может быть введена модельная 

составляющая свободнои  энергии, определяемая выражением (21): 

 

Gmod (
RA

RB
⁄ , δ, T) =  −

NAke2

a (
RA

RB
⁄ , δ)

Mtot (
RA

RB
⁄ , δ) − TSconf(δ) (21) 

 

Для ферритов со структурои  шпинели расче т маделунговскои  энергии может 

быть относительно компактно представлен через небольшое число 

межподреше точных взаимодеи ствии . Для гексаферритов такое представление 
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становится существенно громоздким. В частности, для M–гексаферрита SrFe12O19 это 

требует описания взаимодеи ствии  между одиннадцатью типами подреше ток, что 

соответствует 66 коэффициентам αi. Поэтому для сложных многоподреше точных 

оксидов более удобным является переход от суммирования взаимодеи ствии  между 

отдельными ионами к взаимодеи ствиям между координационными полиэдрами [61]. 

В основе метода лежит представление ионнои  кристаллическои  структуры как 

периодическои  совокупности координационных полиэдров, приче м расче тнои  

единицеи  является не отдельныи  ион, а электронеи тральныи  координационныи  

полиэдр (ЭКП). В работе [61] такая перегруппировка кулоновских взаимодеи ствии  

обеспечивает быстрое и устои чивое суммирование и позволяет представить 

электростатическую энергию в матричнои  форме. 

В рамках точечно–ионного приближения для катиона i с формальным 

зарядовым числом qi и координационным числом Ni формируется неи тральная 

полиэдрическая единица, которую можно записать выражением (22): 

 

[MiONi
]

0
 (22) 

где Mi – катион с зарядом qi и координационным числом Ni; 

ONi
 – анионы, окружающие анион равнокомпенсирующие заряд 

катиона. ONi
 

 

Полныи  положительныи  заряд qi располагается в центре полиэдра, тогда как 

на каждую из Ni кислородных вершин формально приходится отрицательная доля 

заряда, определяемая выражением (23): 

 

−
qi

Ni
 (23) 

 

Поэтому суммарныи  заряд можно наи ти, используя выражение (24): 

 

qi − Ni

qi

Ni
= 0 (24) 

 

Таким образом, исходная ионная структура заменяется совокупностью 

перекрывающихся, но индивидуально ЭКП. Вследствие электронеи тральности ЭКП 
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монопольныи  вклад отсутствует, а после взаимнои  компенсации дипольных членов 

дальнодеи ствующее взаимодеи ствие между полиэдрами определяется членами 

порядка r−3 или быстрее. Поэтому суммирование по полиэдрическим парам сходится 

существенно быстрее прямого ион–парного суммирования. 

Для двух полиэдрических единиц i и j, расположенных в ячеи ках, разделе нных 

вектором трансляции 𝐋, групповое кулоновское взаимодеи ствие может быть 

записано, используя выражение (25) [61]: 

 

Uij
𝐋 = ke2qiqj [

1

|𝐑ij
𝐋 |

−  
1

Nj
∑

1

|𝐑ij
𝐋 + 𝐫jm|

Nj

m=1

−  
1

Ni
∑

1

|𝐑ij
𝐋 − 𝐫in|

+
1

NiNj
∑ ∑

1

|𝐑ij
𝐋 − 𝐫in + 𝐫jm|

 

Nj

m=1

Ni

n=1

 

Ni

n=1

] 

(25) 

где 𝐑ij
𝐋  – вектор между центральными катионами полиэдров i и jс уче том 

трансляции 𝐋; 

𝐫in и 𝐫jm – векторы от центральных катионов до соответствующих 

кислородных вершин; 

Ni и Nj – координационные числа центральных катионов. 

 

Четыре слагаемых выражения (25) соответствуют взаимодеи ствиям «катион–

катион», двум взаимно обратным взаимодеи ствиям «катион–анионы соседнего 

полиэдра» и суммарному взаимодеи ствию между кислородными вершинами двух 

полиэдров (рисунок 6). При i =  j и 𝐋 =  0 самодеи ствие центрального катиона 

исключается, аналогично не учитываются члены, для которых две дробные 

зарядовые компоненты соответствуют однои  и тои  же физическои  вершине и 

расстояние между ними обращается в ноль. 
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Рисунок 6 – Принцип полиэдрического метода расче та маделунговскои  энергии 

 

Поскольку выражение (25) пропорционально произведению зарядов 

центральных катионов qiqj, геометрическую составляющую можно отделить от 

зарядовои  и определить элемент матрицы Маделунга выражением (26): 

 

Mij =  
1

ke2qiqj
∑ Uij

𝐋

𝐋

 (26) 

где Uij
𝐋 – энергия группового кулоновского взаимодеи ствия 

электронеи трального координационного полиэдра i, расположенного в опорнои  

ячеи ке, с полиэдром j, расположенным в ячеи ке, смеще ннои  на вектор трансляции 

𝐋; 

Mij – элемент матрицы Маделунга, характеризующии  суммарное 

геометрическое взаимодеи ствие ЭКП типов i и j. 

 

Принципиальным свои ством матрицы является то, что после задания 

кристаллическои  структуры и системы координационных полиэдров она 

определяется только параметрами реше тки и ПСТ и не зависит от конкретных 

значении  катионных зарядов. Поэтому матрица рассчитывается однократно, после 

чего различные варианты катионного распределения могут анализироваться только 

посредством изменения зарядового вектора, которые записывается в виде (27), то 

электростатическая энергия ячеи ки записывается в компактнои  квадратичнои  

форме (28): 
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𝐐 =  (q1, q2, … qn, )T (27) 

 

EMad
f.u. =  

ke2

2Nf
𝐐TM𝐐 (28) 

где Nf – число формульных единиц в используемои  элементарнои  ячеи ке; 

1

2
 – множитель, исключающии  двои нои  уче т взаимодеи ствии  

полиэдрических пар.   

 

Если замещение приводит к заметному изменению параметров реше тки или 

атомных координат, например при изовалентном замещении, матрица Маделунга 

должна быть рассчитана заново. 

Корректность реализации полиэдрического подхода для ферритов может быть 

проверена на структуре шпинели M2+Fe2
3+O4. путе м сопоставления с методом 

Томпсона–Граи мса. Совпадение последовательности энергетическои  

предпочтительности катионных конфигурации  и сходимость рассчитанных 

электростатических энергии  служат критерием верификации модели. Это 

показывает, что метод [61] не вводит новую электростатическую энергию, а 

представляет исходную кулоновскую сумму в более удобнои  матричнои  форме, 

особенно эффективнои  для структур с большим числом неэквивалентных 

координационных полиэдров. Для гексаферритов именно это свои ство делает 

полиэдрическии  подход перспективным инструментом анализа зарядового фактора 

и позиционнои  устои чивости замещающих катионов. 

Полученные зависимости количественно выделяют зарядовыи  и 

геометрическии  вклады в дальнодеи ствующую электростатическую составляющую 

энергии решетки ферритов. При этом минимум маделунговскои  энергии 

характеризует электростатически предпочтительную катионную конфигурацию, но 

не является исчерпывающим критерием ее  термодинамическои  устои чивости. 

Точечно–ионная модель не учитывает короткодеи ствующее отталкивание 

электронных оболочек, локальную релаксацию координационных полиэдров, 

ковалентную составляющую связи, кристаллополевую стабилизацию, возможное 

ближнее упорядочение катионов и обменное (сверхобменное) взаимодеи ствие. При 

конечнои  температуре равновесная степень инверсии определяется минимумом 

свободнои  энергии, включающеи  маделунговскии  и конфигурационно–энтропии ныи  

вклады, а экспериментально наблюдаемое распределение может дополнительно 
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зависеть от кинетики катионного обмена. Таким образом, формальное зарядовое 

число заместителя, механизм зарядовои  компенсации, размерная совместимость и 

относительная электростатическая энергия могут использоваться как 

взаимодополняющие критерии предварительного выбора систем легирования и 

последующего экспериментального анализа катионного распределения. 

1.2 ФОРМИРОВАНИЕ СТРУКТУРЫ НАНОМАТЕРИАЛОВ НА ОСНОВЕ ФЕРРИТОВ 

1.2.1 «Восходящие» (bottom–up) методы синтеза 

Восходящие (bottom–up) методы основаны на формировании тве рдои  фазы из 

атомных, ионных или молекулярных прекурсоров и принципиально отличаются от 

механического диспергирования уже сформированного кристаллического материала 

[62, 63, 64, 65]. Для наноматериалов на основе ферритов основным преимуществом 

восходящих методов является возможность независимо в определе нных пределах 

управлять химическим составом реакционнои  среды, скоростью образования 

тве рдои  фазы и взаимодеи ствием растущих частиц с растворителем и поверхностно–

активными компонентами. В результате именно на стадии синтеза задается не 

только размер и морфология частиц, но также фазовыи  состав, плотность дефектов 

кристаллического строения, катионное распределение и состояние поверхности, 

определяющие последующие магнитные и функциональные характеристики 

материала. 

С физико–химическои  точки зрения большинство жидкофазных восходящих 

процессов включает образование реакционноспособных мономерных или 

кластерных частиц, зародышеобразование и последующии  рост кристаллов. 

Центральным параметром является пересыщение реакционнои  среды, 

определяющее термодинамическую движущую силу образования новои  фазы. В 

рамках классического приближения свободная энергия образования сферического 

зародыша радиуса (r) определяется конкуренциеи  объе много и поверхностного 

вкладов согласно выражению (29): 

 

∆G(r) =  
4

3
πr3∆Gv + 4πr2γ (29) 

где ∆Gv – изменение свободнои  энергии единицы объе ма при переходе в 

новую фазу; 
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γ – удельная энергия межфазнои  границы. 

 

Увеличение пересыщения повышает термодинамическую движущую силу 

зародышеобразования и уменьшает критическии  размер устои чивого зародыша. 

Последующее снижение пересыщения смещает процесс в сторону роста уже 

сформированных частиц. Возможность получить узкое распределение по размерам 

определяется поэтому не только величинои  пересыщения, но и тем, насколько полно 

во времени разделены стадии интенсивного зародышеобразования и последующего 

роста [5]. 

Применительно к многокомпонентным оксидам данное описание дополняется 

необходимостью согласования химических превращении  нескольких катионных 

прекурсоров. Различия в константах гидролиза, комплексообразования, 

растворимости и скоростях окислительно–восстановительных процессов могут 

приводить к пространственно и временно раздельному образованию промежуточных 

соединении  железа и второго металла. Поэтому однородность исходного раствора 

еще  не гарантирует однородности образующеи ся тве рдои  фазы. Управление pH, 

природои  комплексообразователя, температурои , скоростью смешения и 

окислительно–восстановительными условиями необходимо рассматривать как 

средство синхронизации превращении  различных катионов и подавления 

образования побочных фаз. 

Для ферритов со структурои  шпинели восходящие методы разработаны 

наиболее полно. Магнетит, маггемит, ферриты Co, Ni, Mn и Zn могут быть 

непосредственно получены из растворов без обязательнои  высокотемпературнои  

стадии. Соосаждение, гидро– и сольвотермальныи  синтез, полиольныи  метод и 

термическое разложение позволяют в однои  реакционнои  последовательности 

сформировать наночастицы со структурои  шпинели с размерами от нескольких до 

десятков нанометров [1, 62, 63, 64]. Это принципиально отличает ферриты со 

структурои  шпинели от гексаферритов и объясняет доминирование исследовании  

наночастиц со структурои  шпинели в биомедицинских, каталитических и 

коллоидных исследованиях. 

Наиболее простым и производительным подходом является совместное 

осаждение катионов из водного раствора. Реальныи  механизм процесса обычно 

включает образование гидроксидных, оксигидроксидных или полиядерных 

промежуточных соединении  с их последующеи  дегидратациеи , окислением и 
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перестрои кои  в структуру шпинели. На размер и фазовыи  состав частиц влияют pH, 

концентрация и соотношение катионов, ионная сила, природа основания, скорость 

смешения, температура и парциальное давление кислорода. Особенно чувствителен 

к окислительно–восстановительным условиям синтез магнетита, поскольку 

изменение соотношения Fe²⁺/Fe³⁺ может приводить к образованию маггемита, 

гематита или гидроксидных промежуточных фаз [1, 66]. 

Химическое соосаждение традиционно рассматривается как масштабируемыи  

метод благодаря использованию водных растворов, доступных солеи  и относительно 

невысоких температур. Однако следует различать увеличение массы получаемого 

порошка и масштабирование с сохранением заданных характеристик наночастиц. 

При увеличении объе ма реакционнои  системы изменяются времена смешения и 

нагрева, возникают пространственные градиенты pH, температуры и локального 

пересыщения. В результате нуклеация начинается неодновременно в разных 

участках реактора, расширяется распределение частиц по размерам и изменяется их 

агрегационное состояние. Для ферритов к этому добавляется чувствительность 

катионного распределения и валентного состояния железа к температурно–

временному профилю синтеза. 

Поэтому основнои  проблемои  практического использования наночастиц со 

структурои  шпинели является не отсутствие методов получения значительного 

количества материала, а трудность воспроизводимого переноса лабораторного 

протокола в промышленныи  масштаб при одновременном сохранении размера, 

морфологии, катионного распределения, магнитных свои ств и состояния 

поверхности. При масштабировании синтеза магнитных наночастиц было показано, 

что изменение длительности высокотемпературнои  стадии и одновременное 

протекание роста и агрегации приводят к существеннои  межсерии нои  

вариативности даже при сохранении номинального состава реакционнои  смеси [67]. 

Для биомедицинских применении  данная проблема дополнительно 

усложняется необходимостью воспроизводимого формирования поверхности. После 

синтеза требуется обеспечить удаление непрореагировавших прекурсоров и 

органических растворителеи , устои чивость дисперсии в физиологических средах, 

заданныи  гидродинамическии  размер и доступность функциональных групп для 

последующеи  биоконъюгации. В результате технологическии  выход должен 

оцениваться не по массе синтезированного оксида, а по количеству наночастиц, 
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прошедших стадии очистки, фракционирования и стабилизации без изменения 

критических функциональных характеристик. 

Наиболее высокии  контроль структурного состояния наночастиц со 

структурои  шпинели достигается при термическом разложении молекулярных или 

металлоорганических прекурсоров в высококипящих органических средах. Высокая 

температура обеспечивает интенсивную поверхностную диффузию и формирование 

частиц с низкои  плотностью дефектов кристаллического строения, а адсорбция 

лигандов на определе нных кристаллографических гранях позволяет управлять их 

относительными скоростями роста. Однако такои  метод наиболее чувствителен к 

масштабированию: изменение скорости нагрева, температурнои  однородности и 

времени пребывания реакционнои  смеси в области разложения прекурсора нарушает 

разделение стадии  нуклеации и роста. Кроме того, увеличение объе ма 

высококипящих органических растворителеи  повышает стоимость, требования к 

безопасности и сложность последующего переноса частиц в водную среду. 

Перспективным способом преодоления этих ограничении  является переход от 

периодических реакторов к непрерывным проточным системам. В микрореакторах и 

трубчатых реакторах время смешения и нагрева может быть существенно меньше 

характерного времени нуклеации, а распределение времени пребывания – уже, чем в 

объе мном реакторе. Непрерывное соосаждение Fe₃O₄ с одновременнои  

модификациеи  поверхности частиц олеиновои  кислотои  продемонстрировало 

возможность объединить формирование магнитного ядра и его поверхности в 

единои  проточнои  схеме [68]. Разработаны также двухстадии ные проточные 

процессы, позволяющие получать значительные количества наночастиц со 

структурои  шпинели с регулируемыми характеристиками магнитного нагрева [69]. 

Эти результаты показывают принципиальную возможность масштабирования, но 

одновременно подтверждают, что переход к производству требует специального 

проектирования реактора, а не простого пропорционального увеличения 

лабораторного объе ма. 

Таким образом, для ферритов со структурои  шпинели восходящие подходы 

являются химически и технологически обоснованными методами непосредственного 

получения наночастиц. Основные ограничения находятся уже не на стадии 

возможности формирования целевои  фазы, а на уровне воспроизводимости, 

масштабирования, очистки и модификации поверхности. Именно эти ограничения во 

многом объясняют существующии  разрыв между большим числом лабораторных 
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исследовании  шпинельных наночастиц и сравнительно ограниченным количеством 

материалов, достигших практического применения. 

Для гексаферритов ситуация принципиально иная. Соосаждение, золь–гель–

процессы, цитратныи  метод, метод Печини и растворное горение позволяют достичь 

высокои  химическои  однородности и сократить диффузионные расстояния между 

катионами, однако в большинстве случаев не приводят непосредственно к 

формированию кристаллическои  M–, W–, Y– или Z–фазы. Образующии ся продукт 

представляет собои  аморфныи , аморфоподобныи  или многофазныи  прекурсор, 

содержащии  оксиды, гидроксиды, карбонаты и промежуточные фазы. 

Формирование структуры M– или W–ферритов требует значительного 

диффузионного перемещения компонентов и обычно реализуется только при 

последующеи  высокотемпературнои  обработке. Поэтому применительно к 

гексаферритам термин «золь–гель–синтез», «соосаждение» или «растворное 

горение» нередко описывает фактически только первую стадию – получение 

химически однородного прекурсора. Кристаллизация целевои  фазы происходит во 

время отжига, обычно при температурах порядка 700 – 1000 °С для M–гексаферритов 

и зачастую еще  выше для W– и родственных фаз [39, 70]. Например, при получении 

SrFe₁₂O₁₉ соосаждением фазовыи  состав, размер кристаллитов и магнитные 

характеристики определялись главным образом температурои  последующего отжига 

[70]. 

Высокотемпературная стадия существенно изменяет смысл восходящего 

подхода в случае гексаферритов. Первичная химическая однородность прекурсора 

сохраняет важное значение, поскольку снижает температуру фазообразования и 

уменьшает вероятность образования примесных фаз. Однако конечныи  размер 

частиц определяется уже не только нуклеациеи  в растворе, а твердофазнои  

диффузиеи , зарождением фазы гексаферрита, коалесценциеи  и ростом зе рен при 

отжиге. Одновременно удаляются органические стабилизаторы, формируются 

прочные агрегаты и расширяется распределение частиц по размерам. Следовательно, 

большая часть преимуществ, характерных для одностадии ного коллоидного синтеза 

шпинелеи , при получении гексаферритов утрачивается. 

По этои  причине соосаждение, золь–гель–, цитратные и горючие методы 

применительно к гексаферритам корректнее рассматривать как прекурсорные 

стадии комбинированного химико–термического процесса. Они особенно 

эффективны для обеспечения химическои  однородности сложных и замеще нных 
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составов, но не решают самостоятельно задачу получения свободных, 

монодисперсных наночастиц гексаферрита с низкои  плотностью дефектов 

кристаллического строения. 

Исключение составляют гидротермальные и сольвотермальные процессы, в 

которых повышенные температура и давление обеспечивают интенсивное 

растворение, массоперенос и перекристаллизацию непосредственно в жидкои  среде. 

При специально подобранных концентрациях ще лочи и соотношениях Fe/Sr была 

показана возможность прямого получения пластинчатои  фазы М–типа SrFe₁₂O₁₉ без 

последующего высокотемпературного отжига [71]. Микроволново–

гидротермальныи  процесс позволил получить фазу гексаферрита M–типа SrFe₁₂O₁₉ в 

одну стадию при температуре синтеза 200 °С, приче м фазовыи  состав определялся 

скоростью нагрева и температурно–временным режимом [72]. 

Особенно перспективны непрерывные сверхкритические гидротермальные 

процессы, сочетающие прямую кристаллизацию M–фазы с контролем морфологии и 

возможностью масштабирования. Методом сверхкритического гидротермального 

проточного синтеза были получены анизотропные однодоменные нанопластинки 

SrFe₁₂O₁₉, которые затем использовали для изготовления текстурованных объе мных 

магнитов [73]. Такои  подход позволил получить текстурованные магниты с высокими 

гистерезисными характеристиками. 

Однако прямои  гидротермальныи  синтез гексаферритов реализуется в 

значительно более узком диапазоне условии , чем синтез ферритов со структурои  

шпинели. Фазообразование чувствительно к концентрации ще лочи, природе 

минерализатора, отношению Fe/A, содержанию карбонат–ионов, температуре и 

времени выдержки. При катионном замещении различия в растворимости и 

комплексообразовании прекурсоров дополнительно затрудняют образование 

твердых растворов на основе гексаферритов. Для Pr–замеще нного SrFe₁₂O₁₉, 

например, гидротермальная обработка не обеспечивала полного замещения Pr³⁺ в M–

фазе, и для завершения реакции требовалась последующая высокотемпературная 

обработка [74]. 

Примеры прямого низкотемпературного гидротермального синтеза 

наночастиц относятся преимущественно к M–гексаферритам. Для W– и других 

длиннопериодных фаз, содержащих большее число структурных блоков и катионных 

подреше ток, низкотемпературное одностадии ное фазообразование разработано 
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значительно слабее. Поэтому перенос выводов, полученных для гексаферритов М–

типа, на всю группу гексаферритов является некорректным. 

Таким образом, применимость восходящих методов определяется не только 

желаемым размером частиц, но и кинетическои  доступностью целевои  

кристаллическои  структуры. Для ферритов со структурои  шпинели химические 

методы позволяют непосредственно совмещать фазообразование, зарождение и рост 

наночастиц; основнои  нереше ннои  проблемои  является масштабирование с 

сохранением воспроизводимых структурных, магнитных и поверхностных 

характеристик. Для гексаферритов большинство растворно–химических методов 

обеспечивает лишь получение однородного прекурсора, тогда как целевая структура 

формируется при последующеи  высокотемпературнои  обработке. Прямои  bottom–

up–синтез возможен преимущественно в гидро–, сольвотермальных и 

сверхкритических условиях и пока наиболее убедительно реализован для M–фазы. 

Следовательно, универсального одностадии ного восходящего метода, 

одинаково пригодного для ферритов со структурои  шпинели и гексаферритов, не 

существует. Это различие является не только технологическим, но и 

фундаментальным: условия, оптимальные для формирования наночастиц, не всегда 

обеспечивают образование сложнои  равновеснои  кристаллическои  структуры. 

Данное противоречие создае т предпосылки для разделения стадии  фазообразования 

и формирования структурного состояния, лежащего в основе комбинированных и 

двухстадии ных методов получения наноматериалов на основе ферритов. 

1.2.2 «Нисходящие» (top–down) методы 

Нисходящие (top–down) методы основаны на физическом разрушении, 

диспергировании или пространственном структурировании предварительно 

сформированного материала. В обзорнои  литературе к ним относят механическое 

измельчение, литографию и травление, лазерную абляцию, термическое испарение, 

распыление, конденсацию в инертном газе, электрическое взрывание проводников и 

дуговои  разряд [62, 63, 64, 65]. Общим признаком этих процессов является 

использование массивного вещества или готовои  кристаллическои  фазы в качестве 

исходного материала, однако механизмы формирования конечного наноразмерного 

состояния существенно различаются. 
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В строгом физическом смысле механическое измельчение, литография и 

травление являются непосредственно нисходящими процессами, поскольку 

уменьшают размеры исходного объекта без предварительного перевода вещества в 

атомарное состояние. Лазерная абляция, термическое испарение, распыление и 

электрическии  взрыв включают две последовательные стадии: разрушение 

массивнои  мишени с образованием атомов, кластеров, капель или плазменного 

факела и их последующую конденсацию в виде частиц или пле нки. Поэтому эти 

методы корректнее характеризовать как физические нисходяще–конденсационные 

процессы. Лазерныи  пиролиз и термическое разложение молекулярных прекурсоров, 

которые в отдельных обзорах также включаются в перечень физических методов, в 

настоящеи  работе относятся к восходящим подходам, поскольку тве рдая фаза в них 

формируется из молекулярных или газообразных прекурсоров. 

Основные особенности нисходящих методов применительно к 

наноматериалам на основе ферритов представлены в таблице 2. 

 

Таблица 2 – Основные нисходящие и нисходяще–конденсационные методы 
формирования наноматериалов 

Метод 
Физическии  
механизм 

Типичныи  
продукт 

Основные 
преимущества 

Ограничения 
применительно к 

ферритам 

Механическое 
измельчение, 
механическая 
активация и 

механохимически
и  синтез 

разрушение и 
деформация 
частиц при 
ударно–

сдвиговом 
воздеи ствии 

свободныи  
порошок 

высокая 
производительност
ь; возможность 

обработки 
предварительно 
сформированнои  
сложнои  фазы; 
механическая 
активация и 
механосинтез 

широкое 
распределение по 

размерам; 
агрегация; 
загрязнение 
оснасткои ; 
накопление 
дефектов и 
нарушение 
магнитного 
порядка 

Лазерная 
абляция в 

жидкости или 
газе 

импульсное 
испарение и 

выброс 
материала 
мишени с 

последующеи  
конденсациеи  

коллоид, 
аэрозоль или 
осажде нные 
частицы 

отсутствие 
химических 

восстановителеи  и 
органических 

стабилизаторов; 
высокая чистота 
поверхности; 
возможность 

изменения размера 
параметрами 

лазера 

невысокая 
производительност

ь; широкии  
гранулометрически
и  состав; сложность 
контроля фазового 
и кислородного 

состава 
многокомпонентны

х оксидов 
 

Импульсное 
лазерное 
осаждение 

абляция 
мишени и 

конденсация 
плазменного 
факела на 
подложке 

пле нка или 
ансамбль частиц 
на подложке 

возможность 
переноса сложного 
состава мишени; 

управление 
толщинои  и 

структурои  слоя 

преимущественное 
получение пле нок, а 

не свободных 
порошков; 

дорогостоящее 
оборудование; 
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продолжение таблицы 2 

    

необходимость 
контроля 

кислородного 
давления и 

последующего 
отжига 

Термическое 
испарение и 
конденсация в 
инертном газе 

испарение 
массивного 
источника и 
охлаждение 
паров при 

столкновения
х с инертным 

газом 

пле нка, аэрозоль 
или 

нанопорошок 

отсутствие жидких 
реагентов; высокая 

химическая 
чистота; 

возможность 
регулирования 

размера давлением 
газа и временем 
пребывания 

различная 
летучесть 

компонентов 
сложного оксида; 

нарушение 
стехиометрии; 
вакуумное 

оборудование; 
агломерация и 
ограниченная 

производительност
ь 

Ионное и 
магнетронное 
распыление 

выбивание 
атомов из 
мишени 
ионами 
плазмы с 

последующим 
осаждением 

преимущественн
о тонкая пле нка 

получение плотных 
однородных 
покрытии ; 

возможность 
распыления 
тугоплавких 
материалов; 

контроль толщины 

образование 
свободных 

наночастиц требует 
специального 

газоагрегационного 
источника; 
внутренние 
напряжения и 
радиационные 

дефекты; 
чувствительность 

валентного и 
кислородного 

состояния к режиму 
распыления 

Литография и 
травление 

локальное 
удаление 

вещества или 
формировани
е рисунка на 
подложке 

упорядоченные 
нанообъекты и 

массивы 

точныи  контроль 
геометрии и 

пространственного 
положения 

высокая стоимость 
и низкая 

производительност
ь; ограничение 
пле ночными и 

поверхностными 
структурами; 

непригодность для 
получения 
свободных 
порошков 

Электрическии  
взрыв 

проводников и 
дуговои  разряд 

импульсное 
испарение 

проводящего 
материала с 
образованием 

плазмы и 
последующеи  
конденсациеи  

аэрозольныи  
нанопорошок 

высокая скорость 
процесса; 
отсутствие 

растворителеи ; 
возможность 
получения 

значительных 
количеств 

металлических 
частиц 

применимость 
преимущественно к 

проводящим 
металлам и 
сплавам; 

необходимость 
последующего 
окисления; 
сложность 
сохранения 

стехиометрии 
многокомпонентны

х ферритов 
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Механическое измельчение, механическая активация и механохимическии  

синтез реализуются с использованием сходного оборудования, но представляют 

собои  физически различные процессы. При нисходящем измельчении исходным 

материалом является предварительно сформированная кристаллическая фаза, а 

основнои  целью является уменьшение размеров частиц. Механическая активация 

направлена преимущественно на повышение реакционнои  способности исходных 

компонентов посредством увеличения площади межфазных границ, уменьшения 

диффузионных расстоянии  и накопления неравновесных дефектов 

кристаллического строения. При механохимическом синтезе переданная энергия 

непосредственно инициирует образование новои  фазы. Следовательно, 

механохимическии  синтез не является нисходящим методом в строгом смысле, но 

рассматривается в данном подразделе вследствие общности способа энергетического 

воздеи ствия. 

Высокоэнергетическая обработка обычно осуществляется в планетарных, 

вибрационных или аттриторных мельницах. Характер механического воздеи ствия 

определяется режимом движения мелющих тел. Однои  из основных безразмерных 

характеристик кинематического режима планетарнои  мельницы является 

отношение модулеи  угловых скоростеи  вращения размольного стакана вокруг 

собственнои  оси к угловои  скорости его движения вокруг общеи  оси мельницы 

согласно выражению (30): 

 

K =  
|ω|

|Ω|
=  

|nj|

|nd|
 (30) 

где ω и Ω – угловые скорости вращения размольного стакана вокруг 

собственнои  оси и диска, соответственно; 

nj и nd –частоты вращения стаканов и диска, соответственно. 

 

Направление вращения необходимо указывать отдельно: при 

противоположном вращении стакана и диска (водила) передаточное отношение 

имеет отрицательныи  знак, тогда как параметр K характеризует отношение модулеи  

скоростеи . Например, передаточному отношению 1:–2 соответствует K = 2 [75].  

В рамках идеализированнои  кинематическои  модели при сравнительно малых 

K реализуется преимущественно режим перекатывания и трения, при котором 

порошок испытывает длительные сдвиговые и истирающие воздеи ствия. Такои  
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режим способствует обновлению поверхностеи , перемешиванию компонентов и 

накоплению дефектов кристаллического строения и поэтому особенно эффективен 

для тонкого измельчения и механическои  активации. При увеличении K возникает 

каскадныи , или водопадныи , режим, сочетающии  ударное сжатие и сдвиг; для 

хрупких оксидов он обеспечивает интенсивное зарождение и распространение 

трещин. При дальнеи шем увеличении K мелющие тела центрифугируются и 

перемещаются совместно со стенкои  стакана, вследствие чего их относительное 

движение и эффективность обработки уменьшаются [75]. 

Границы режимов не являются универсальными и зависят от геометрии 

мельницы, заполнения стакана, размеров и массы шаров, отношения массы шаров к 

массе порошка, коэффициентов трения и наличия жидкои  среды. Поэтому K 

характеризует кинематическую конфигурацию мельницы, но сам по себе не 

определяет интенсивность механического воздеи ствия. 

Также для количественного сопоставления различных режимов механическои  

обработки используют удельную механическую дозу Dm, представляющую собои  

механическую работу, переданную единице массы порошка. При стационарном 

режиме обработки она определяется выражением (31) [76]: 

 

Dm =  Imtm =  
NE̅tm

mp
 (31) 

где Im – удельная интенсивность механическои  обработки; 

N – средняя частота столкновении ; 

E̅ – средняя энергия, переданная порошку при одном столкновении; 

tm – продолжительность обработки; 

mp – масса порошка. 

 

Следует учитывать, что E̅ характеризует не полную кинетическую энергию 

мелющего тела перед столкновением, а ее  долю, фактически переданную порошку. 

Поэтому определение Dm требует кинематического моделирования, 

калориметрическои  оценки или экспериментального определения энергетическои  

эффективности конкретнои  мельницы. 

Даже при одинаковои  величине Dm конечное структурное состояние может 

различаться, поскольку оно зависит не только от суммарнои  переданнои  энергии, но 

и от ее  распределения между отдельными столкновениями. Небольшое число 
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высокоэнергетических воздеи ствии  и большое число менее интенсивных 

столкновении  могут создавать различные соотношения между дроблением, 

пластическои  деформациеи , накоплением дефектов и агломерациеи . 

В современных мельницах может быть использован метод 

экспериментального определения удельнои  энергии, подведе ннои  к размольнои  

загрузке, которая определяется по разности затрачиваемои  мощности работы 

загруженнои  мельницы и мощности холостого хода, используя выражение (32): 

 

Em,exp =  
1

mp
∫ [P(t) − P0(t)]

tm

0

dt (32) 

где Em,exp – экспериментальная удельная энергия; 

P(t) и P0(t) – мощности работы загруженнои  мельницы и на холостом 

ходу, соответственно. 

 

Величина Em,exp характеризует энергию, дополнительно подведе нную к 

системе «стакан – мелющие тела – жидкая среда –порошок», и включает как энергию, 

затрачиваемую на разрушение и деформацию частиц, так и диссипативные потери. 

Поэтому она является операционнои  характеристикои  режима обработки, но не 

тождественна энергии, запасе ннои  порошком в форме дополнительнои  внутреннеи  

энергии [77, 78, 79, 80, 81, 82]. 

Для хрупких оксидов основным макроскопическим процессом является 

разрушение частиц, однако в областях контакта одновременно возникают высокие 

локальные напряжения. Большая часть переданнои  энергии диссипирует в виде 

тепла, тогда как сравнительно небольшая доля запасается материалом в форме 

избыточнои  поверхностнои  энергии, энергии упругих микронапряжении  и дефектов 

кристаллического строения. По мере уменьшения размера частиц возрастает 

удельная поверхность и термодинамическая движущая сила агломерации, вследствие 

чего устанавливается динамическии  баланс между разрушением частиц и 

образованием вторичных агрегатов. 

Характер структурных изменении  существенно зависит от среды обработки. 

Сухое измельчение обычно обеспечивает интенсивную передачу энергии, но 

способствует формированию прочных агломератов и повышает риск загрязнения 

продуктами износа оснастки. Жидкая среда облегчает диспергирование и снижает 
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локальныи  нагрев, однако демпфирует ударное воздеи ствие. Поверхностно–

активные вещества адсорбируются на вновь образующихся поверхностях, 

уменьшают их свободную энергию и подавляют агрегацию. Для железосодержащих 

оксидов существенна также атмосфера обработки, способная изменять соотношение 

Fe²⁺/Fe³⁺ и концентрацию кислородных вакансии . 

Износ размольных стаканов и мелющих тел является самостоятельным 

источником изменения химического состава. Стальная оснастка может вносить Fe, Cr 

и Ni, карбид–вольфрамовая – W и Co, циркониевая – Zr и стабилизирующие добавки. 

Для ферритов даже небольшая концентрация таких компонентов способна изменять 

катионное распределение, фазовыи  состав и магнитокристаллическую анизотропию.  

Для ферритов со структурои  шпинели механическая энергия может быть 

достаточнои  не только для активации, но и для непосредственного фазообразования, 

например по реакции: 

 

MO +  α­Fe2O3  → MFe2O4  

 

Реакция развивается вследствие многократного разрушения частиц, 

образования свежих межфазных контактов, перемешивания компонентов на 

нанометровом уровне и накопления дефектов, ускоряющих массоперенос. 

Механохимическим способом были получены, в частности ферриты никеля и цинка с 

неравновесным катионным распределением и измене нным магнитным состоянием 

[83, 84, 85]. Для ZnFe2O4, полученного методом механосинтеза степень обраще нности 

достигала ≈ 0,57, тогда как последующии  отжиг снижал ее  примерно до 0,18 и 

качественно изменял магнитные свои ства [85]. Таким образом, механохимическая 

траектория определяет не только фазовыи  состав и размеры структурных элементов, 

но и распределение катионов между магнитными подреше тками. 

Для гексаферритов прямои  механохимическии  синтез при комнатнои  

температуре значительно сложнее вследствие их блочного строения и 

необходимости перераспределения катионов на значительные диффузионные 

расстояния и формирования упорядоченнои  последовательности структурных 

блоков. Поэтому механическую обработку чаще используют как стадию активации 

прекурсоров. Механическая активация уменьшает размеры частиц исходных 

компонентов, увеличивает площадь межфазных границ и изменяет 

последовательность промежуточных реакции . Для системы BaCO3–α − Fe2O3 
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установлено существование оптимального интервала механического воздеи ствия: 

передача порошку суммарнои  энергии около 93,7 кДж/г обеспечивала образование 

практически однофазного BaFe12O19 после отжига, тогда как дальнеи шее увеличение 

энергии сопровождалось снижением фазовои  однородности и ухудшением 

магнитных характеристик [86]. При использовании оксалата бария механическая 

обработка ускоряла образование промежуточнои  фазы BaFe2O4, из которои  при 

последующем нагреве формировался феррит М–типа BaFe12O19 [87]. 

Измельчение уже сформированнои  M–фазы приводит к инои  

последовательности изменении : уменьшению размера кристаллитов, деформации 

FeO6–, FeO4– и FeO5–полиэдров, перераспределению части Fe3+ из регулярных 

позиции  и нарушению локального магнитного порядка [49]. Следовательно, для 

гексаферритов существует фундаментальныи  компромисс между уменьшением 

размера частиц и сохранением локального катионного и магнитного порядка, 

формирующего одноосную магнитокристаллическую анизотропию. 

Другим нисходящим методом является лазерная абляция, при которои  энергия 

лазерного импульса поглощается поверхностным слоем мишени и вызывает его 

быстрое нагревание, плавление, испарение и формирование плазменного факела. 

Характер процесса определяется флюенсом лазерного импульса, длительностью и 

частотои  импульсов, свои ствами мишени и окружающеи  среды [62, 63, 64, 65]. 

При абляции в жидкости материал конденсируется непосредственно в виде 

коллоидных частиц. Основным преимуществом является получение поверхности, 

свободнои  от продуктов химического восстановления и, при отсутствии специально 

вводимых веществ, от органических лигандов. Это важно для катализа и 

исследовании  межфазных взаимодеи ствии . Вместе с тем повторное воздеи ствие 

лазерного излучения на уже сформированные частицы, неоднородность плазменного 

факела и сочетание механизмов конденсации и фрагментации обычно приводят к 

сравнительно широкому распределению по размерам. Производительность 

ограничивается площадью абляции и скоростью удаления материала. 

В импульсном лазерном осаждении плазменныи  факел конденсируется на 

подложке, образуя пле нку или ансамбль наночастиц. Метод позволяет использовать 

мишени сложного состава, однако сохранение их стехиометрии не является 

автоматическим: различные компоненты отличаются поглощением излучения, 

массои , летучестью и коэффициентом прилипания, а валентное состояние железа 

определяется также парциальным давлением кислорода и температурои  подложки. 
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При термическом испарении массивныи  источник нагревается в вакууме до 

образования паровои  фазы, которая затем конденсируется на подложке либо 

охлаждается в потоке инертного газа с образованием свободных частиц [62, 63]. В 

методе конденсации в инертном газе размер кластеров определяется скоростью 

испарения, давлением и природои  газа, температурным градиентом и временем 

пребывания частиц в зоне роста. Преимуществами данного метода являются 

отсутствие жидких реагентов, возможность получения химически чистои  

поверхности и управление условиями конденсации. Для простых металлов и 

бинарных соединении  метод позволяет формировать нанопорошки и однородные 

пле нки. Для многокомпонентных ферритов его применение осложняется различием 

давлении  насыщенного пара и скоростеи  переноса компонентов. В результате состав 

конденсата может отличаться от состава источника, а формирование требуемои  

кислороднои  стехиометрии и структуры шпинели или гексаферрита нередко требует 

реакционнои  атмосферы и последующего отжига. Метод особенно удобен для тонких 

пле нок, но менее пригоден для масштабного получения свободных нанопорошков 

ферритов. 

В процессах ионного и магнетронного распыления мишень бомбардируется 

ионами инертного газа, обычно Ar+. Переданная импульсом энергия вызывает 

выбивание атомов и кластеров, которые перемещаются через газовую фазу и 

конденсируются на подложке [63, 64, 65]. Магнетронная конфигурация повышает 

степень ионизации плазмы и скорость процесса. При введении кислорода возможно 

реактивное распыление металлических или субоксидных мишенеи . 

По сравнению с термическим испарением распыление позволяет переносить 

тугоплавкие компоненты и в ряде случаев лучше сохранять состав сложнои  мишени. 

Метод обеспечивает контроль толщины, однородности и текстуры пле нки, что делает 

его эффективным для формирования покрытии  на основе ферритов, многослои ных 

структур и элементов спинтроники. Однако фазовыи  состав и валентное состояние 

железа остаются чувствительными к энергии частиц, кислородному давлению и 

температуре подложки. Энергетическое воздеи ствие при росте способно вызывать 

внутренние напряжения и высокую плотность дефектов кристаллического строения. 

Обычное распыление формирует пле нки, а не свободные наночастицы. Для 

получения аэрозольных частиц применяют газоагрегационные источники, в которых 

выбитые атомы конденсируются до достижения подложки. Это расширяет 
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возможности метода, но значительно усложняет оборудование и не устраняет 

проблему агломерации при сборе порошка. 

Литографические методы и травление обеспечивают наиболее точное 

управление размерами, формои  и взаимным расположением нанообъектов [62, 64, 

65]. Они позволяют формировать упорядоченные массивы ферритных дисков, полос, 

островков и других элементов, представляющих интерес для магнитнои  записи, 

магноники и спинтроники. Вместе с тем эти методы работают преимущественно с 

подложками и пле нками, отличаются высокои  стоимостью и ограниченнои  

площадью обработки и практически не применимы для получения свободных 

порошков или коллоидов. 

При электрическом взрыве проводника короткии  импульс тока переводит 

материал в паро–плазменное состояние, после чего он конденсируется в виде 

наночастиц. Дуговои  разряд реализует аналогичную атомизацию за сче т 

высокотемпературнои  плазмы [64, 65]. Эти методы отличаются высокои  скоростью и 

отсутствием жидких реагентов, но наиболее эффективны для проводящих металлов, 

сплавов и углеродных материалов. Прямое получение многокомпонентных ферритов 

затруднено; чаще формируются металлические или субоксидные частицы, 

требующие последующего контролируемого окисления. Поэтому для ферритных 

наноматериалов их практическая значимость существенно ниже, чем механического 

измельчения, лазернои  абляции и методов физического осаждения. 

Нисходящие и восходящие методы воздеи ствуют на различные стадии 

формирования структуры материала. При восходящем синтезе фазовыи  состав, 

размер частиц и состояние их поверхности формируются совместно в ходе 

зародышеобразования и последующего роста из прекурсоров. При нисходящем 

измельчении целевая кристаллическая фаза формируется предварительно, после 

чего изменяются размерное и структурное состояния материала. В нисходяще–

конденсационных процессах химическии  состав в значительнои  степени задае тся 

составом мишени, однако конечные фазовое и валентное состояния определяются 

условиями атомизации, переноса, конденсации, взаимодеи ствия с окружающеи  

средои  и последующеи  термическои  обработки. 

Масштабируемость методов следует оценивать не только по возможности 

увеличения массы получаемого материала, но и по сохранению при этом его фазового 

состава, катионного распределения, морфологии, плотности дефектов и 

функциональных характеристик. Для восходящих жидкофазных процессов 
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увеличение объе ма реакционнои  системы сопровождается изменением характерных 

време н смешения, нагрева, зародышеобразования и роста, а также возникновением 

пространственных градиентов температуры, pH и пересыщения. Поэтому 

масштабирование таких процессов требует сохранения гидродинамических и 

теплообменных условии  либо перехода к непрерывным проточным реакторам. 

Лазерная абляция, литография и вакуумно–конденсационные методы обеспечивают 

высокую чистоту или точныи  геометрическии  контроль, но характеризуются 

ограниченнои  производительностью и преимущественно применяются для 

получения пле нок, покрытии  и небольших количеств наночастиц. 

Механическое измельчение технологически проще масштабируется по массе 

обрабатываемого порошка, однако увеличение размеров размольнои  установки 

изменяет кинематику мелющих тел, распределение энергии между ударными и 

фрикционными воздеи ствиями, температурныи  режим и интенсивность износа 

оснастки. Поэтому перенос процесса в большии  масштаб не может основываться 

только на сохранении частоты вращения и продолжительности обработки; 

необходимо обеспечивать сопоставимые удельную подведе нную энергию, 

соотношение масс мелющих тел и порошка, степень заполнения, режим теплоотвода 

и химическую чистоту продукта. Иными словами, высокая производительность 

механического метода не гарантирует воспроизводимого сохранения размерного, 

дефектного и магнитного состоянии  материала. 

Для ферритов со структурои  шпинели восходящие методы, как правило, 

обеспечивают наиболее эффективное получение свободных наночастиц и коллоидов 

с контролируемои  морфологиеи  и состоянием поверхности. Основным ограничением 

их практического применения является масштабирование с сохранением узкого 

распределения частиц по размерам, заданного катионного распределения, 

магнитных характеристик и состояния поверхности. Для гексаферритов нисходящее 

измельчение обладает принципиальным преимуществом: оно позволяет сначала 

сформировать сложную кристаллическую фазу и заданное катионное распределение 

при высокои  температуре, а затем уменьшить размер частиц. Такои  маршрут 

потенциально более производителен, однако диспергирование сопровождается 

накоплением микронапряжении  и дефектов кристаллического строения, 

нарушением локального магнитного порядка, агрегациеи  и возможным 

загрязнением материала. 
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Следовательно, ни один из рассмотренных подходов по отдельности не 

обеспечивает одновременного получения в технологически значимом масштабе 

наноматериалов на основе ферритов с заданным катионным распределением, 

размером частиц, контролируемым состоянием поверхности и воспроизводимыми 

магнитными характеристиками. Необходимость раздельно оптимизировать стадию 

формирования кристаллическои  фазы и стадию управления размерным и 

поверхностным состояниями материала составляет физико–химическую основу 

комбинированных и двухстадии ных методов. 

1.2.3 Комбинированные и двухстадии ные методы 

Ограничения одностадии ных восходящих и нисходящих методов обусловили 

развитие комбинированных маршрутов, в которых отдельные стадии направлены на 

формирование различных уровнеи  структуры материала. Их целью является 

раздельная оптимизация условии  фазообразования, диспергирования, модификации 

поверхности и, при необходимости, консолидации. Такое разделение особенно важно 

при переходе к технологически значимым масштабам, поскольку увеличение массы 

получаемого продукта само по себе не гарантирует сохранения всех параметров 

структуры и функциональных свои ств материала [69, 88]. 

Под комбинированными методами далее понимаются маршруты, 

объединяющие процессы различнои  физико–химическои  природы: химическое 

формирование прекурсора, механическую активацию, термическую обработку, 

диспергирование, модификацию поверхности или консолидацию. Двухстадии ные 

методы являются частным случаем комбинированного подхода, при котором 

отдельным стадиям задаются различные физико–химические функции. 

В наиболее значимои  для настоящеи  работы двухстадии нои  схеме на первои  

стадии преимущественно формируются химическии  и фазовыи  состав и катионное 

распределение, тогда как вторая стадия направлена на изменение размера частиц, 

плотности дефектов кристаллического строения и состояния поверхности. Такое 

разделение является функциональным, но не означает независимости стадии : 

механическая и термическая обработка способны одновременно изменять несколько 

параметров структуры. 

Одним из вариантов комбинированного маршрута является механическая 

активация исходных компонентов с последующим термическим завершением 
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реакции. При механическои  обработке происходит формирование 

нанокомпозиционного состояния реагентов, что ведет к сокращению диффузионных 

путеи  и интенсивному массопереносу за счет образования большои  площади 

контакта фаз и накоплению избыточнои  внутреннеи  энергии. Если реакция при 

измельчении остае тся незаверше ннои , последующая термическая обработка может 

обеспечить фазообразование при более низкои  температуре или меньшеи  

продолжительности обработки. В реакциях замещения образующиеся наночастицы 

могут быть пространственно разделены тве рдои  побочнои  фазои , которая 

ограничивает их рост и агрегацию, а затем удаляется селективным растворением 

[88]. Преимуществом такого подхода является возможность сочетать 

масштабируемость механохимическои  обработки с контролем размера, однако его 

применение ограничивают загрязнение продуктами износа, остаточные побочные 

фазы и агрегация при последующем нагреве. 

Возможна и обратная последовательность, при которои  сначала химическим 

методом получают однородныи  прекурсор, а затем механическои  обработкои  

инициируют образование наночастиц на основе ферритов. Так, совместное осаждение 

гидроксокарбонатов Cu и Fe с последующеи  механическои  обработкои  приводило к 

образованию феррита CuFe2O4 с размером кристаллитов 7–10 нм уже после 1 ч 

обработки. Увеличение продолжительности обработки до 3–5 ч сопровождалось 

появлением α­Fe2O3, что авторы связывали с частичным разложением феррита [89]. 

Следовательно, механическая стадия в комбинированном процессе не является 

неи тральнои  операциеи  диспергирования, а одновременно определяет фазовыи  

состав и неравновесное структурное состояние продукта. 

Другои  способ разделения процессов фазообразования и роста частиц основан 

на их пространственнои  изоляции при термическои  обработке. В работе [90] 

прекурсор CoFe2O4 получали электрораспылением золь–гель раствора в нагретыи  

жидкии  коллектор, что предотвращало слияние капель и образование сплошнои  

пле нки. Полученные частицы обладали смешаннои  аморфно–кристаллическои  

структурои , поэтому их подвергали отжигу при 800 °С в избытке NaCl. Солевая 

матрица разделяла частицы и препятствовала их спеканию, в результате чего были 

получены частицы CoFe2O4 со средним размером 20,7±11,5 нм. Данныи  пример 

показывает, что высокотемпературное фазообразование совместимо с сохранением 

нанометрового размера частиц, если рост ограничивается физическим барьером. 

Возможность использования нескольких распылительных сопел и непрерывного 
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жидкого коллектора рассматривалась авторами как основа масштабирования 

процесса. 

В работе [91] CoFe2O4 сначала получали твердофазным синтезом, после чего 

подвергали двухступенчатому мокрому измельчению. На первои  стадии с шарами 

диаметром 5 мм размер кристаллитов уменьшался до 31–33 нм, а микронапряжения 

возрастали приблизительно до 2,1 %. При этом коэрцитивная сила возрастала от 56 

до 294 кА/м (0,7 до 3,7 кЭ) вследствие приближения размера частиц к размеру 

однодоменности. На второи  стадии при использовании шаров диаметром 1 мм размер 

уменьшался до 9–12 нм, микронапряжения частично релаксировали, а коэрцитивная 

сила снижалась приблизительно до 20 кА/м (250 Э). Таким образом, 

последовательное измельчение позволяет не просто уменьшать размер частиц, а 

переводить материалы на основе ферритов между различными магнитными 

состояниями посредством управления размерным фактором. 

Введение поверхностно–активных веществ непосредственно на стадии 

измельчения позволяет совместить диспергирование и модификацию поверхности, 

однако одновременно создае т возможность механохимического изменения объе мнои  

фазы. При мокром измельчении BaFe12O19 адсорбция поверхностно–активных 

веществ снижала энергию вновь образующихся поверхностеи  и изменяла 

взаимодеи ствие частиц, что ускоряло уменьшение их размера и повышало 

монодисперсность частиц. Вместе с тем устои чивость гексаферрита определялась 

типом поверхностно–активного вещества, противоионом, pH и знаком заряда 

поверхности. В частности, катионное поверхностно–активное вещество при pH = 10 

вызывало разложение фазы гексаферрита с образованием BaCO3, тогда как при 

использовании анионного вещества в тех же условиях гексаферрит M–типа 

сохранялся как основная фаза [92]. Следовательно, среда второи  стадии должна 

выбираться с уче том не только эффективности диспергирования, но и химическои  

устои чивости магнитного ядра. 

Ограничения одностадии ного механохимического получения особенно 

отче тливо проявляются при прямом окислении металлического железа в воднои  

среде. При обработке Fe и воды содержание образующегося магнетита после 12–24 ч 

достигало приблизительно 80–84 %, однако порошок оставался неоднородным и 

содержал агломераты с размером порядка микрометров, обладающих субструктурои  

с размерами менее 100 нм [93]. В другои  работе после 100 ч обработки были получены 

частицы Fe3O4 размером 30–80 нм, но износ железных шаров составил около 4,8 г, то 
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есть материал оснастки в значительнои  степени участвовал в формировании 

химического состава продукта [94]. Увеличение продолжительности обработки до 

48 ч позволило получить однофазныи  магнетит со средним размером кристаллитов 

около 30 нм, но сопровождалось выраженнои  агрегациеи  [95]. Даже после 55 ч 

мокрого измельчения в более крупнои  загрузке среднии  гидродинамическии  размер 

составлял около 270±52 нм, наблюдались неправильная форма, агрегирование и 

примеси Cr и Ni вследствие износа стальнои  оснастки. Большая часть не 

модифицированных частиц была коллоиндно нестабильнои  и выпадала в осадок в 

течение первых часов [96]. Эти результаты показывают, что высокая масса при 

механохимическом синтезе не означает высокии  выход коллоидно–стабильных 

наночастиц. 

Для преодоления этого ограничения предложено разделять механохимическое 

фазообразование и последующее формирование дисперсного состояния. В 

двухстадии ном методе получения Fe3O4 на первои  стадии контролируемым 

окислением железа пероксидом водорода был синтезирован стехиометрическии  

магнетит. Однако полученныи  порошок представлял собои  агрегаты размером около 

10 мкм, состоящие из более мелких частиц. На второи  стадии магнетит подвергали 

мокрому высокоэнергетическому измельчению в присутствии поверхностных 

стабилизаторов. Обработка в воде с цитратом натрия приводила к формированию 

частиц размером 8,5±2,4 нм и увеличению доли коллоидно–стабильнои  фракции до 

90 %, тогда как в 1–октадецене с олеиновои  кислотои  были получены частицы 

размером 12,0±2,9 нм при выходе стабильнои  фракции около 80 % [97]. 

Функциональное разделение стадии  может быть реализовано и внутри 

непрерывного жидкофазного процесса. В работе [69] использованы два 

последовательно соедине нных проточных реактора смешения: в первом 

происходили совместное осаждение и формирование ферритнои  фазы, а во втором –  

выдержка и созревание дисперсии. В стационарном режиме концентрации реагентов, 

pH, температура и окислительно–восстановительныи  потенциал сохранялись 

постоянными во времени. Таким способом были получены частицы Fe3O4, CoFe2O4, 

MnFe2O4 размером 18–34 нм; за 3 ч работы реактора масса сухого продукта достигала 

приблизительно 1 кг. В ту же технологическую схему могли быть включены 

поверхностная функционализация цитратом или декстраном, а также 

последовательное формирование двухфазных частиц. Использование 

предварительно полученных частиц MnFe2O4 в качестве центров последующего 
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осаждения Fe3O4 позволило получить обменно–связанные двухфазные системы с 

мощностью потерь до приблизительно 1 700 Вт/г. Данныи  пример показывает, что 

многостадии ность может повышать масштабируемость за сче т пространственного 

разделения зародышеобразования, роста частиц и модификации поверхности. 

Для гексаферритов разделение стадии  имеет особенно важное значение, 

поскольку условия формирования сложнои  блочнои  структуры и катионного 

распределения обычно несовместимы с сохранением малого размера частиц. При 

получении SrFe12−xRxO19, где R = Er, Tm, химически однородныи  цитратныи  

прекурсор после самовоспламенения подвергали отжигу при 1200 °С, 

обеспечивавшему образование гексаферрита M–типа с твердорастворным 

замещением. Затем материал измельчали в течение 50 ч в среде 1–октадецена с 

олеиновои  кислотои  и переводили в воду с использованием Pluronic F127. В 

результате были получены частицы размером 5–30 нм и водные дисперсии со 

средним гидродинамическим размером около 80 нм. Одновременно коэрцитивная 

сила уменьшалась с 248–280 кА/м в исходном микрокристаллическом состоянии до 

31–35 кА/м после измельчения [28]. 

Многостадии ныи  подход может быть направлен не только на получение 

свободных наночастиц, но и на их последующую сборку в функциональныи  объе мныи  

материал. Анизотропные нанопластины SrFe12O19 диаметром 25–64 нм и толщинои  

2,6–15,6 нм были получены непрерывным сверхкритическим гидротермальным 

синтезом, а затем консолидированы методом искрового плазменного спекания [73]. 

Анизотропная форма частиц обеспечивала их преимущественную ориентацию при 

одноосном прессовании без приложения внешнего магнитного поля. Плотность 

полученных магнитов достигала 95 % от теоретическои , максимальное 

энергетическое произведение составляло около 30 кДж/м3 и после дополнительного 

отжига возрастало до 36 кДж/м3. В данном случае первая стадия задавала размер и 

форму однодоменных частиц, вторая – консолидацию и текстуру материала, а 

завершающая термическая обработка – релаксацию структуры. 

Таким образом, физическии  смысл комбинированных методов состоит не в 

простом увеличении числа технологических операции , а в последовательном 

управлении параметрами структуры материала на различных уровнях. Основным 

критерием эффективности двухстадии ного процесса является возможность 

существенно изменить размер частиц материала, плотность дефектов или 

поверхностное состояние на второи  стадии при контролируемом сохранении 
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фазового состава и катионного распределения, сформированных на первои  стадии. 

При этом масштабируемость должна оцениваться не по общеи  массе полученного 

порошка, а по выходу функционально пригоднои  фракции после диспергирования, 

очистки, фракционирования и стабилизации. Для ферритов со структурои  шпинели 

данная задача может решаться посредством непрерывного разделения стадии  

зародышеобразования, роста и модификации поверхности либо последовательного 

фазообразования и диспергирования. Для гексаферритов наиболее обоснован 

маршрут, при котором сначала формируется сложная равновесная кристаллическая 

структура с заданным катионным и магнитным состоянием, а затем осуществляется 

контролируемое уменьшение размера или сборка частиц в функциональныи  

материал. 

1.2.4 Влияние размерного эффекта на структурное состояние и магнитное 

поведение наноматериалов на основе ферритов 

Переход ферритов из объемного в нанодисперсное состояние сопровождается 

изменениями параметров и плотности дефектов кристаллическои  структуры, 

локального окружения атомов, а также магнитного поведения. В отличие от 

объемных материалов, свои ства наночастиц определяются не только химическим 

составом и структурным типом, но и характерными микромагнитными длинами, 

отношением площади поверхности к объему, а также состоянием приповерхностных 

областеи . Поэтому размерныи  эффект в ферритах следует рассматривать как 

совокупность изменении  структурных и магнитных характеристик, обусловленных 

уменьшением характерного размера частиц. К ним относятся изменение доменнои  

структуры и механизма перемагничивания, термическая нестабильность магнитного 

момента, а также увеличение относительного вклада структурных дефектов, 

нарушении  катионного и магнитного порядка и локальных искажении  

координационных полиэдров [98, 99, 100, 101]. По мере уменьшения размера частицы 

возрастает относительная доля атомов, расположенных в поверхностном и 

приповерхностном слоях, поэтому для частиц нанометрового масштаба их 

структурное состояние начинает оказывать существенное влияние на свои ства 

материала в целом. 

Одним из наиболее выраженных проявлении  размерного эффекта является 

изменение механизма перемагничивания (рисунок 7). В достаточно крупных 
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ферримагнитных частицах снижение магнитостатическои  энергии достигается 

разделением объема на несколько магнитных доменов. Несмотря на энергетические 

затраты на образование доменных границ, многодоменное состояние оказывается 

выгоднее однородно намагниченного состояния вследствие уменьшения энергии 

размагничивающего поля. Перемагничивание таких частиц осуществляется 

преимущественно за счет зарождения и перемещения доменных границ. При 

уменьшении размера частицы магнитостатическии  выигрыш от разделения ее 

объема на домены уменьшается быстрее, чем энергетические затраты на 

образование доменнои  стенки. При некотором критическом диаметре Dsd 

формирование доменнои  стенки становится энергетически невыгодным и частица 

переходит в однодоменное состояние [98 –100]. Вблизи однодоменного состояния 

обычно достигается максимальное значение коэрцитивнои  силы: в многодоменнои  

области основным механизмом перемагничиваяния является низкоэнергетическое 

смещение доменных стенок, тогда как при переходе к однодоменному состоянию 

перемагничивание уже требует вращения магнитного момента частицы. Общии  

характер зависимости Hс(D) поэтому имеет максимум вблизи границы между 

многодоменным и однодоменным состояниями (рисунок 7) [98, 100]. 

 

 

Рисунок 7 – Изменение магнитного состояния частиц при уменьшении их размера 

 

При этом однодоменность частицы не тождественна когерентному вращению 

ее магнитного момента. Для частиц, размер которых близок к верхнеи  границе 

однодоменного состояния, перемагничивание может происходить по смешанным 

механизмам. Только при дальнеи шем уменьшении размеров ниже характерного 

когерентного радиуса становится применимым приближение Стонера – Вольфарта, 
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предполагающее однородное вращение всех магнитных моментов частицы. 

Положение границы перехода между областями (рисунок 7) определяется обменным 

взаимодеи ствием, значениями магнитокристаллическои  анизотропии и 

анизотропиеи  формы и поэтому конкретные значения существенно различаются для 

разных ферритов и разных морфологии  частиц [98, 102, 103]. 

При дальнеи шем уменьшении объема однодоменнои  частицы становится 

существеннои  тепловая активация ее магнитного момента. Энергетическии  барьер 

между эквивалентными направлениями намагниченности в первом приближении 

определяется произведением эффективнои  константы магнитнои  анизотропии на 

объем частицы с использованием выражения (33): 

 

Ea = KeffV (33) 

где Ea – энергетическии  барьер между эквивалентными направлениями; 

Keff – эффективная константа магнитнои  анизотропии; 

V – объем частицы. 

 

Среднее время термически активированного переключения магнитного 

момента описывается соотношением Нееля – Аррениуса (34): 

 

τN =  τ0exp (
KeffV

kBT
) (34) 

где τN – среднее время термически активированного переключения 

магнитного момента; 

τ0 – характерное время попытки; 

kB – постоянная Больцмана. 

 

Магнитное состояние однодоменнои  частицы определяется соотношением 

между временем релаксации магнитного момента τN и характерным временем 

измерения τm. Если τN ≫ τm, магнитныи  момент в течение измерения сохраняет свое 

направление, и частица находится в магнитно заблокированном состоянии. При 

уменьшении размера частицы энергетическии  барьер KeffV снижается, вследствие 

чего время релаксации уменьшается. Когда τN ≪ τm, тепловые флуктуации приводят 

к многократному изменению направления магнитного момента за время измерения. 

В результате в отсутствие внешнего магнитного поля его усредненное по времени 
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значение становится равным нулю, и наблюдается суперпарамагнитное состояние. 

Температура, при которои  время релаксации становится сопоставимым со временем 

измерения, называется температурои  блокировки и определяют выражением (35): 

 

TB =  
KeffV

kBln(
τm

τ0
⁄ )

 (35) 

где TB – температура блокировки. 

 

Выражение (35) соответствует приближению невзаимодеи ствующих 

однодоменных частиц; межчастичные магнитные взаимодеи ствия и распределение 

частиц по размерам могут приводить к смещению и размытию области блокировки. 

Следовательно, граница между заблокированным однодоменным и 

суперпарамагнитным состояниями не является строго фиксированнои  величинои : 

она зависит от температуры, эффективнои  магнитнои  анизотропии и временного 

масштаба конкретного метода измерения [99, 100]. Важно, что суперпарамагнетизм 

не означает разрушения ферримагнитного порядка внутри частицы: сохраняется 

большои  суммарныи  магнитныи  момент –«суперспин», однако его направление 

становится термически неустои чивым. 

Для магнетита характерные размеры переходов в однодоменное и 

суперпарамагнитное состояние исследованы достаточно подробно. Как показано в 

работе [97], наиболее часто приводимые значения критического однодоменного 

размера составляют около 70 – 80 нм для частиц кубическои  формы и порядка 120 нм 

для сферических частиц, хотя в зависимости от морфологии, степени 

кристалличности и метода определения в литературе встречаются значения в 

широком диапазоне от 30 – 50 до 160 нм. Систематические исследования 

совершенных частиц Fe3O4 размером 10 – 300 нм позволило определить для 

кубических частиц DSD ≈ 76 нм, при котором коэрцитивная сила достигала примерно 

15,2 кА/м (190 Э) [104]. При уменьшении размера ниже коэрцитивная сила 

постепенно снижается вследствие термическои  активации магнитного момента. Для 

магнетита переход к суперпарамагнитному поведению при комнатнои  температуре 

обычно наблюдается при размерах менее 20 нм, причем наиболее часто указывается 

область около 10 нм [97, 104]. Таким образом, для Fe3O4 можно условно выделить 

многодоменную область при D ≳70 – 120 нм, однодоменную заблокированную 

область приблизительно от нескольких десятков до 70 – 120 нм и 
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суперпарамагнитную область с размерами порядка 10 – 20 нм и менее. Эти границы 

следует рассматривать только как ориентировочные. 

Для гексаферритов M–типа картина качественно аналогична, однако 

вследствие значительно больших значении  константы магнитокристаллическои  

анизотропии характерныи  размер однодоменного состояния существенно больше. 

Для SrFe12O19 традиционно приводится критическии  однодоменныи  размер в 

интервале 650 – 700 нм [39, 103]. При этом данную величину нельзя считать 

универсальнои . Современное микромагнитное моделирование показывает 

выраженную зависимость DSD от формы и аспектного отношения частиц: для 

сферических частиц SrFe12O19 была получена величина около 480 нм, тогда как для 

частиц цилиндрическои  формы и в виде плоскои  гексагональнои  призмы 

соответствующие размеры могут снижаться приблизительно до 180 и 300 нм [105], 

соответственно. Именно поэтому получение пластинчатых частиц с 

контролируемыми поперечным размером и толщинои  является одним из основных 

способов управления коэрцитивнои  силои  гексаферритов [102, 103]. 

В однодоменнои  области механизм перемагничивания также зависит от 

размера частицы. Для SrFe12O19 обменная длина оценивается примерно в 4,28 нм, а 

когерентныи  радиус сферическои  частицы Rcoh  ≈ 21,8 нм [106]. При R < Rcoh 

применимо приближение когерентного вращения магнитных моментов, тогда как 

при R > Rcoh перемагничивание приобретает неоднородныи  характер. Так, для 

частиц SrFe12O19 диаметром 76 – 131 нм авторы работы [106] связывают 

перемагничивание преимущественно с механизмом закручивания магнитных 

моментов. Только при уменьшении размера до нескольких десятков нанометров 

становится более вероятным приближение к когерентному вращению, а при еще 

меньших размерах тепловая энергия начинает конкурировать с множителем KeffV. 

Для M–гексаферритов суперпарамагнитная граница обычно находится в области от 

нескольких – десяти нанометров и заметно зависит от состояния поверхности. Так, 

механически измельченныи  BaFe12O19 со средним размером кристаллитов около 14 

нм в работе [49] демонстрировал при комнатнои  температуре полностью 

суперпарамагнитное поведение. 

Таким образом, уже на микромагнитном уровне уменьшение размеров не 

приводит к монотонному изменению характеристик. В области многодоменного 

состояния измельчение обычно повышает коэрцитивную силу, а достижение 

однодоменного состояния соответствует области максимальнои  магнитнои  
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жесткости, последующее уменьшение размера увеличивает роль термически 

активированного перемагничивания и снижает коэрцитивную силу, в 

суперпарамагнитнои  области остаточная намагниченность и коэрцитивная сила на 

временном масштабе измерения стремятся к нулю. Одновременно в наиболее мелких 

частицах, как правило, уменьшается и намагниченность насыщения вследствие роста 

доли магнитно разупорядоченных приповерхностных областеи . Поэтому 

наблюдаемая зависимость магнитных характеристик от размера определяется 

одновременно изменением доменного состояния и атомарного строения 

поверхности [98, 100, 101]. 

Последнее обстоятельство принципиально важно при рассмотрении 

наночастиц ферритов. Было бы некорректно считать, что само по себе уменьшение 

размера автоматически создает определенныи  тип структурного дефекта. Однако 

увеличение отношения площади поверхности к объему, снижение координационного 

числа атомов на поверхности и неравновесныи  характер большинства методов 

получения наночастиц существенно увеличивают как концентрацию дефектов, так и 

их вклад в интегральные свои ства материала. Для наночастиц оксидов железа 

характерен широкии  спектр структурных дефектов, включающии  точечные дефекты 

– катионные и анионные вакансии, планарные дефекты – антифазные и двои никовые 

границы, а также границы кристаллитов, нарушения стехиометрии и неравновесное 

катионное распределение [101]. Эти нарушения изменяют длины и углы связеи  Fe – 

O –Fe, а следовательно, обменные взаимодеи ствия между магнитными 

подрешетками. Именно поэтому для анализа размерного эффекта необходимо 

рассматривать структурную и магнитную подсистемы совместно. 

Одним из характерных проявлении  особенностеи  кристаллическои  структуры 

наночастиц ферритов является образование вакансии . В нанокристаллических Zn– и 

Mn– ферритах со структурои  шпинели с размером кристаллитов около 7 –12 нм в 

фотоэлектронных спектрах O1s наряду с компонентои  решеточного кислорода около 

529,4 эВ наблюдалась компонента около 530,6 эВ, отнесенная авторами к кислород–

дефицитным областям, включая кислородные вакансии [107]. Изменение 

концентрации кислородных вакансии  сопряжено с изменением валентного 

состояния переходных металлов и катионного распределения и поэтому способно 

изменять обменное взаимодеи ствие и электронныи  перенос между ионами Fe2+ и 

Fe3+ в октаэдрическои  подрешетке. Одновременно в наночастицах оксидов железа 

экспериментально наблюдаются и катионные вакансии: например, термическая 
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обработка наночастиц в форме кубов может приводить к формированию вакансии  в 

позициях Fe2+ и изменению эффективнои  магнитнои  анизотропии [101]. Поэтому тип 

вакансии  определяется не только размером, но и окислительно–

восстановительными условиями синтеза, составом и механизмом зарядовои  

компенсации. 

Особое значение данныи  процесс имеет для магнетита, для которого 

уменьшение размера тесно связано с устои чивостью состава в системе магнетит –

маггемит. Магнетит Fe3O4 содержит Fe2+ и Fe3+, тогда как в маггемите γ − Fe2O3 

железо находится практически полностью в трехвалентном состоянии, а 

электронеи тральность структуры обеспечивается катионными вакансиями, 

расположенными преимущественно в октаэдрическои  подрешетке. Кристалло–

химическая формула маггемита может быть представлена в виде дефектнои  

инверсионнои  шпинели с помощью выражения (36): 

 

[Fe3+]A (Fe5
3⁄

3+
1

3⁄ )
B

O4 (36) 

где  – обозначает вакансию [108]. 

 

Переход от магнетита к маггемиту можно описывать общеи  формулои  Fe3−αO4, 

где α характеризует степень катионнои  нестехиометрии и изменяется в пределах от 

0 до 1 3⁄ . При α = 0 формула соответствует стехиометрическому Fe3O4, тогда как при 

α = 1
3⁄  – γ − Fe2O3. Окисление Fe2+ до Fe3+ сопровождается диффузиеи  катионов и 

последовательным формированием катионных вакансии  при практически 

сохраняющеи ся кислороднои  подрешетке шпинели [108, 109]. 

Для наночастиц этот процесс особенно существенен вследствие большои  

площади поверхности и возможности альтернативных механизмов аномальнои  

диффузии. В результате вместо строго стехиометрического Fe3O4 часто формируется 

нестехиометрическии  Fe3−αO4, а при частичном окислении – композиционно 

неоднородные частицы или частицы со структурои  типа «ядро–оболочка», 

содержащие области магнетита и маггемита [109]. Такое превращение изменяет 

отношение Fe2+

Fe3+⁄ , долю вакансии  и обменные взаимодеи ствия, а следовательно 

микроскопические свои ства (σs, Hc), эффективную анизотропию и температуру 

блокировки. Изоструктурность Fe3O4 и γ − Fe2O3 затрудняет их однозначное 

различение только по данным обычнои  рентгеновскои  дифракции, особенно для 
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наночастиц с уширенными отражениями; поэтому при исследовании размерного 

эффекта целесообразно использовать локально–чувствительные методы, прежде 

всего ме ссбауэровскую и фотоэлектронную спектроскопию [109, 110]. В работе [93]с 

помощью исследовании  методом ме ссбауэровскои  спектроскопии показано, что в 

процессе механохимического синтеза наночастиц Fe3O4 доля вакансии  

непосредственно в начале синтеза растет, а затем снижается, что связано с эффектами 

релаксации и коррелирует с изменениями магнитных свои ств. 

Другим принципиальным следствием перехода к наномасштабу является 

нарушение коллинеарного магнитного порядка. В идеальнои  шпинели направление 

магнитных моментов определяется преимущественно сильным 

антиферромагнитным обменом между тетраэдрическои  A– и октаэдрическои  B–

подрешетками. На поверхности частицы часть обменных связеи  оказывается 

оборваннои , локальная симметрия понижается, а изменение длин и углов связеи , 

вакансии и нарушения катионного распределения приводят к конкуренции 

различных обменных взаимодеи ствии . В результате магнитные моменты 

отклоняются от направления, соответствующего идеальному коллинеарному 

порядку, – возникает неколлинеарныи  скос спинов («spin canting») [83, 101, 111, 112]. 

В простеи шем представлении наночастицу можно рассматривать как относительно 

упорядоченное магнитное ядро, окруженное слоем с частично разупорядоченными 

спинами. Уменьшение размера приводит к увеличению объемнои  доли такого слоя и, 

как правило, к снижению намагниченности насыщения и более медленному выходу 

намагниченности на насыщение. 

Связь данного эффекта с катионным состоянием хорошо иллюстрируется на 

примере в наночастиц CoFe2O4. При увеличении температуры термообработки и 

одновременно размера частиц удельная намагниченность насыщения возрастала 

примерно от 53 до 85 А·м2/кг, причем ме ссбауэровские данные свидетельствовали об 

изменении распределения Co2+ и Fe3+ между тетраэдрическими и октаэдрическими 

подрешетками [110]. Ме ссбауэровские исследования наночастиц ферритов ZnFe2O4, 

MnFe2O4 и CoFe2O4 размером 3–7 нм выявили значительную неколлинеарность 

магнитных моментов преимущественно B–подрешетки. Рассчитанные углы скоса 

составляли приблизительно 33°, 51° и 59° соответственно [111]. Поляризованныи  

малоугловои  неи тронныи  анализ частиц CoFe2O4 диаметром около 11 нм также 

непосредственно показал существование скошеннои  конфигурации магнитных 

моментов [112]. Эти данные показывают, что наблюдаемое при уменьшении размера 
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снижение намагниченности нельзя сводить только к уменьшению объема магнитнои  

фазы: существенную роль играют изменение катионного распределения, 

образование вакансии  и неколлинеарность магнитнои  структуры. 

Для M–гексаферритов переход к наноструктурному состоянию, особенно при 

использовании высокоэнергетического измельчения, может сопровождаться более 

сложным структурным разупорядочением вследствие наличия пяти 

неэквивалентных позиции  Fe3+ с различным кислородным окружением. Наиболее 

наглядно данныи  эффект показан для BaFe12O19 после высокоэнергетического 

измельчения [49]. Уменьшение размера сопровождается деформациеи  FeO6–

октаэдров, FeO4–тетраэдров и FeO5–тригональных бипирамид, а также переходом 

части ионов Fe3+ из регулярных октаэдрических позиции  12k в межузельные 

положения магнитоплюмбитнои  структуры (рисунок 8). В результате формируется 

неоднородное структурное состояние типа «структурно упорядоченное ядро – 

разупорядоченная оболочка». Для частиц со средним размером кристаллитов около 

14 нм толщина аморфизованнои  приповерхностнои  области достигала 

приблизительно 2 нм, что соответствовало приблизительно 64 % объема частицы 

[49]. 

 

 

Рисунок 8 – Визуализация межузельных полостеи  радиусом 0,8 (a); 0,5 (b) и 
0,4 (c) A  в структуре магнетоплюмбита [49] 

 

Рост доли такого разупорядоченного слоя непосредственно отражается на 

магнитных свои ствах. В даннои  работе уменьшение размера частиц BaFe12O19 от 

объемного состояния до D ≈ 14 нм сопровождалось уменьшением удельнои  

намагниченности насыщения примерно с 68,6 до 30,1 А·м2/кг. Одновременно при 

температуре 5 К коэрцитивная сила наноматериала была примерно на 34 % выше, 
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чем исходного крупнокристаллического материала, тогда как при комнатнои  

температуре частицы размером около 14 нм уже демонстрировали 

суперпарамагнитное поведение [49]. Этот результат особенно важен с точки зрения 

интерпретации размерного эффекта: наблюдаемое изменение макроскопических 

свои ств нельзя описать только переходом между многодоменным и однодоменным 

состояниями. В области нескольких десятков нанометров изменение механизма 

перемагничивания развивается одновременно с деформациеи  локального окружения 

Fe3+, формированием неравновесного катионного распределения и магнитно 

разупорядоченного поверхностного слоя. 

Таким образом, размерныи  эффект в наноматериалах на основе ферритов 

имеет многоуровневую природу. На микромагнитном уровне уменьшение размера 

приводит к переходу от многодоменного состояния, в котором перемагничивание 

осуществляется преимущественно за счет движения доменных стенок, к 

однодоменному состоянию с вращательными механизмами перемагничивания, а при 

дальнеи шем уменьшении размера – к термически активированному 

суперпарамагнитному поведению. Одновременно на локальном структурном уровне 

возрастает относительная доля дефектных и низкокоординированных областеи , 

могут изменяться стехиометрия и катионное распределение, формироваться 

вакансии и локальные искажения координационных полиэдров, а магнитныи  

порядок приобретать неколлинеарныи  характер. Поэтому оптимальныи  размер 

частиц определяется функциональным назначением материала. Для магнитотвердых 

материалов наиболее благоприятна область устои чивого однодоменного состояния, 

тогда как для ряда биомедицинских применении , требующих минимальнои  

остаточнои  намагниченности после снятия внешнего поля, предпочтительным 

может быть суперпарамагнитныи  режим. Таким образом, управление размером 

частиц позволяет одновременно изменять их микромагнитное и локальное 

структурное состояние и, вследствие этого, функциональные свои ства. 

1.3 ФЕРРИТЫ КАК МАТЕРИАЛЫ ДЛЯ ПОСТОЯННЫХ МАГНИТОВ 

1.3.1 Современное состояние постоянных магнитов и место гексаферритов 

Постоянные магниты являются одним из ключевых классов функциональных 

материалов, обеспечивающих преобразование электрическои  и механическои  
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энергии без необходимости непрерывного подвода энергии для создания магнитного 

поля. Они применяются в электрических машинах, генераторах, приводах, датчиках, 

системах позиционирования, бытовои  и промышленнои  электронике, а также в 

устрои ствах специального назначения. Развитие электротранспорта, 

ветроэнергетики и высокоэффективных электромеханических преобразователеи  

дополнительно увеличило требования к магнитным материалам как по величине 

создаваемого магнитного потока, так и по устои чивости к размагничиванию, 

температурнои  стабильности, стоимости и доступности исходного сырья [113, 114]. 

Роль магнитных материалов в повышении энергетическои  эффективности 

современных устрои ств подробно рассмотрена в широко цитируемом обзоре 

Gutfleisch с соавторами, где развитие постоянных магнитов непосредственно 

связывается с уменьшением размеров и массы электрических машин при 

одновременном росте их мощности. 

1.3.2 Физические ограничения энергетических характеристик гексаферритов 

Максимальное энергетическое произведение постоянного магнита 

определяется формои  кривои  размагничивания B(H). В первом приближении при 

высоких значениях коэрцитивнои  силы значение максимального магнитного 

произведения можно оценить, используя выражение (37): 

 

(BH)max
ideal =  

Br
2

4μ0
 (37) 

где Br – остаточная индукция; 

μ0 – магнитная постоянная. 

 

Это обстоятельство принципиально для M–гексаферритов поскольку несмотря 

на достаточно высокие значения магнитокристаллическои  анизотропии, их 

энергетические характеристики в первую очередь ограничены сравнительно 

небольшими значениями остаточнои  намагниченности [103, 115]. Для 

количественнои  оценки предела максимальнои  магнитнои  энергии M–

гексаферритов можно использовать типичные значения: Ms ≈ 377 кА/м и K1  ≈ 

3,57·105 Дж/м3 [116, 117]. Соответствующая индукция насыщения составляет Bs ≈ 

0,47 T. Даже в предельном случае полностью плотного, однофазного и идеально 

текстурированного магнита, для которого Br  ≈  Bs, выражение (37) позволяет 
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провести оценку в 44 – 45 кДж/м3. Следовательно, относительно низкое 

энергетическое произведение M–гексаферритов является не только следствием 

несовершенства технологии их получения, но в значительнои  степени обусловлено 

фундаментальными характеристиками самои  ферримагнитнои  фазы. 

Антипараллельная ориентация магнитных моментов Fe3+ в позициях 4f1 и 4f2, 

приводит к частичнои  компенсации магнитных моментов и ограничивает 

результирующую намагниченность. 

Полученная оценка хорошо согласуется с характеристиками лучших 

промышленных магнитов на основе гексаферритов. Для высокоэффективных La–Co–

легированных Sr–M материалов достигаются Br  ≈ 0.48 Т и (BH)max  ≈ 44 кДж/м3 

[103]. 

В модели Стонера–Вольфарта [118] для ансамбля невзаимодеи ствующих 

случаи но ориентированных одноосных однодоменных частиц соотношение 

остаточнои  намагниченности к намагниченности насыщение составляет 
Mr

Ms
⁄ = 0,5, 

тогда как при идеальнои  ориентации осеи  ле гкого намагничивания вдоль 

направления намагничивания это отношение стремится к единице. Следовательно, 

перевод материала из изотропного в текстурированное состояние теоретически 

способен почти двукратно увеличить остаточную намагниченность, а с учетом 

выражения (37), влияние текстуры на энергетическое произведение является еще  

более сильным. На практике эта зависимость дополнительно ограничивается 

пористостью, несовершеннои  ориентациеи  частиц, межзеренными 

взаимодеи ствиями и изменением размеров зе рен при спекании. Типичным примером 

является получение высокоплотных SrFe12O19–магнитов из анизотропных 

нанопластин [73]. При относительнои  плотности более 95 % и формировании 

преимущественнои  ориентации кристаллитов, синтезированных гидротермальным 

методом, удалось получить близкие к прямоугольным петли гистерезиса и значения 

(BH)max =30 кДж/м3 после спекания; последующии  отжиг повысил энергетическое 

произведение до 36 кДж/м3. Данныи  результат показывает, что повышение 

плотности и степени текстуры позволяет приблизиться к пределу, задаваемому 

собственнои  намагниченностью M–гексаферрита, даже без принципиального 

изменения его химического состава. 

В отличие от остаточнои  индукции, для коэрцитивнои  силы M–гексаферритов 

сохраняется значительно большии  резерв между собственными характеристиками 

фазы и их реализациеи  в реальном материале. Теоретическои  энергетическои  
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шкалои , определяющеи  устои чивость намагниченности одноосного кристалла, 

является поле магнитокристаллическои  анизотропии, определяемое выражением 

(38): 

 

Ha =  
2K1

μ0Ms
 

(38) 

 

Оценочные расчеты дают значения на уровне μ0Ha  ≈ 1,8 – 1,9 Т (Ha  ≈ 1,4 – 

1,5 106 А/м)[103, 116, 117]. В то же время коэрцитивная сила высокоэнергетических 

промышленных ферритовых магнитов обычно составляет около 0,3 – 0,4 МА/м (3,75 

– 5,00 кЭ). Таким образом, в реальном материале реализуется лишь приблизительно 

четверть поля анизотропии. 

Столь существенное различие между идеальным полем переключения и 

экспериментальнои  коэрцитивнои  силои  характерно не только для гексаферритов, 

но и для большинства магнитотве рдых материалов и является одним из проявлении  

так называемого парадокса Брауна. В реальнои  поликристаллическои  структуре 

перемагничивание начинается локально в областях, где энергетическии  барьер 

меньше, чем в идеальном кристалле. Для описания связи коэрцитивнои  силы с 

собственными параметрами магнитнои  фазы и микроструктурои  широко 

используется феноменологическое выражение Кронмюллера (39) [119]: 

 

Hc =  αHa − NeffMs =  α
2K1

μ0Ms
−  NeffMs (39) 

где α <1 – коэффициент, характеризующии  снижение эффективного поля 

переключения вследствие локального уменьшения магнитокристаллическои  

анизотропии, разориентации осеи  ле гкого намагничивания, дефектов и 

магнитного взаимодеи ствия между структурными составляющими; 

Neff – коэффициент, описывающии  вклад локальных размагничивающих 

полеи , возникающих прежде всего вблизи поверхностеи , границ зе рен, пор и 

участков неоднороднои  микроструктуры [119] 

 

Таким образом, значения K1 и Ms задают собственныи  масштаб поля 

анизотропии, тогда как степень его реализации в значениях коэрцитивнои  силы 

определяется структурои  магнита. 
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Это различие определяет направления дальнеи шисследовании  M–

гексаферритов. В даннои  системе коэрцитивная сила может быть существенно 

увеличена за сче т изменения магнитокристаллическои  анизотропии и управления 

микроструктурои . Так, для Ca­Al – легированных Sr–гексаферритов была получена 

коэрцитивная в 1,69 МА/м (21,3 кЭ) [50]. Однако само по себе достижение очень 

высоких значении  коэрцитивнои  силы не гарантирует высокого энергетического 

произведения. В частности, замещение Fe3+ немагнитными ионами Al3+ 

одновременно значительно снижает намагниченность, что приводит к снижению и 

(BH)max. Поэтому оптимизация характеристик постоянного магнита требует не 

максимизации отдельно коэрцитивнои  силы и намагниченности насыщения, а 

согласованного управления ими. 

Для оценки необходимых значении  коэрцитивнои  силы полезно вернуться к 

условию достижения максимального энергетического произведения (37). При Br  ≈  

0,45–0,48 Т оптимальная рабочая точка идеальнои  кривои  определяется выражением 

(40): 

 

|H|∗ =  
Br

2μ0
 ≈ 180­190 кА/м (40) 

 

Для современных ориентированных ферритовых магнитов HcB превышает 

300 кА/м [103, 115], т.е. находится значительно дальше оптимальнои  рабочеи  точки. 

Поэтому дальнеи шее увеличение HcJ, если оно не сопровождается изменением Br или 

формы кривои  размагничивания, практически не приводит к росту (BH)max. Высокие 

значения HcJ при этом сохраняет самостоятельное практическое значение, поскольку 

повышает запас устои чивости магнита к внешним размагничивающим полям и 

температурным воздеи ствиям. 

Следовательно, с точки зрения энергетического произведения можно условно 

выделить два режима. Если коэрцитивная сила недостаточна и перегиб кривои  

размагничивания возникает до достижения точки H =  −
Br

2μ0
⁄ , то (BH)max 

одновременно ограничивается Br, коэрцитивнои  силои  и прямоугольностью петли. 

После того как коэрцитивная сила становится достаточно высокои  и второи  квадрант 

приближается к линеи ному, дальнеи шии  рост (BH)max возможен главным образом за 

сче т увеличения Br. Для современных высокоэнергетических M–гексаферритов 

реализуется преимущественно второи  случаи . Именно поэтому умеренное 
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повышение намагниченности насыщения, плотности и степени текстуры 

потенциально оказывают большее влияние на энергетическое произведение, чем 

дальнеи шее изолированное увеличение уже достаточно высокои  коэрцитивнои  

силы. 

Отдельным ограничивающим фактором является температурная зависимость 

магнитных характеристик. Для SrFe12O19 температура магнитного упорядочения 

составляет около 450 –480 °С [115, 116, 117], однако при нагреве магнита сильно 

уменьшается намагниченность магнитных подреше ток и, соответственно, величина 

Br. Для промышленных Sr–ферритов температурныи  коэффициент намагниченности 

и остаточнои  индукции вблизи комнатнои  температуры составляет приблизительно 

–0,18 –0,20 %/К [115]. 

Поэтому уже задолго до достижения TС уменьшение остаточнои  индукции 

приводит к заметному снижению энергетического произведения. Расче ты 

температурнои  зависимости магнитных моментов пяти подреше ток SrFe12O19 также 

показывают последовательное уменьшение намагниченности насыщения и 

рассчитанного на его основе (BH)max при повышении температуры [116]. 

Температурное поведение коэрцитивнои  силы M–гексаферритов при этом 

отличается от магнитов системы Nd­Fe­B. В типичном диапазоне рабочих температур 

для Sr–M характерен положительныи  температурныи  коэффициент HcJ порядка +(0,3 

– 0,5 %/К, поэтому при умеренном нагреве коэрцитивная сила может возрастать, 

несмотря на снижение Ms [103, 115]. Это является эксплуатационным преимуществом 

магнитов на основе ферритов и связано с различнои  температурнои  зависимостью 

намагниченности, магнитокристаллическои  анизотропии и локальных полеи  

размагничивания. Однако при дальнеи шем приближении к температуре магнитного 

упорядочения ферримагнитныи  порядок разрушается и намагниченность резко 

снижается. Таким образом, рабочая температура определяется не только величинои  

TС, но и допустимым снижением Br, (BH)max и стабильностью рабочеи  точки в 

конкретнои  магнитнои  системе. 

Таким образом, физические ограничения энергетических характеристик M–

гексаферритов имеют различную природу. Верхнии  предел остаточнои  индукции и 

связанного с неи  (BH)max в значительнои  степени определяется собственнои  

намагниченностью ферримагнитнои  фазы и потому является фундаментальным 

ограничением структуры M–типа. В высококэнергетических текстурированных 

магнитах энергетическое произведение уже близко к пределу, соответствующему 
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достигнутои  Br. Напротив, коэрцитивная сила реальных материалов остае тся 

значительно ниже поля магнитокристаллическои  анизотропии, что свидетельствует 

о наличии существенного микроструктурного резерва ее  повышения. Однако после 

достижения коэрцитивнои  силы, достаточнои  для сохранения прямоугольнои  

кривои  размагничивания, дальнеи шее увеличение Hс практически не повышает 

(BH)max, если оно не сопровождается увеличением Ms и Br. 

Поэтому совершенствование M–гексаферритов как материалов для 

постоянных магнитов должно быть направлено на решение взаимосвязанных задач: 

максимальную реализацию собственнои  намагниченности в остаточнои  индукции за 

сче т снижения примесных фаз, повышения плотности и остроты текстуры, 

обеспечение коэрцитивнои  силы, достаточнои  для устои чивости рабочеи  точки и 

формирование микроструктуры, позволяющеи  повысить Hс без существенного 

уменьшения Ms. Конкретные подходы к управлению этими параметрами 

рассмотрены далее. 

1.3.3 Катионное замещение и инженерия микроструктуры гексаферритов M–

типа 

Катионное замещение является одним из основных способов направленного 

изменения фундаментальных магнитных характеристик фазы. Его влияние 

определяется не только магнитным моментом и концентрациеи  замещающего 

катиона, но прежде всего занимаемои  им кристаллографическои  позициеи  и 

вызываемыми им изменениями локальнои  симметрии, обменных взаимодеи ствии  и 

магнитокристаллическои  анизотропии. Поскольку магнитные моменты ионов 

железа в позициях 2a, 2b и 12k антипараллельны моментам в позициях 4f1 и 4f2 то 

замещение одного и того же количества ионов железа в различных позициях может 

приводить к принципиально различному изменению общеи  намагниченности. 

Одновременно замещение может изменять константу K1 поле анизотропии, создавая 

условия для изменения коэрцитивнои  силы. Поэтому для M–гексаферритов связь 

«состав–магнитные свои ства» необходимо рассматривать через промежуточное 

звено катионного распределения. 

Наиболее наглядно эта закономерность проявляется при изовалентном 

замещении Fe3+ парамагнитными ионами Al3+ и Ga3+, а также ионом с большим 

собственным магнитным моментом Cr3+, для которых не требуется дополнительнои  



90 
 

зарядовои  компенсации. Al3+ преимущественно занимает позиции 2a и 12k, имеющие 

положительныи  вклад в результирующую намагниченность, вследствие чего 

увеличение содержания алюминия сопровождается закономерным уменьшением 

намагниченности насыщения, при этом намагниченность снижается быстрее, чем 

константа K1, что ведет к росту поля анизотропии (выражение (38)) и как следствие 

к росту коэрцитивнои  силы. Для соединении  SrFe12−xAlxO19 сообщалось увеличение 

Hс до 1,4 МА/м (17,6 кЭ), а в Ca­Al – легированном Sr–M – до 1,7 MA/м (21,3 кЭ) при 

увеличении числа ионов алюминия на формульную единицу гексаферрита М–типа 

(степень легирования) до 4. Последнее значение сопровождалось снижением 

удельнои  намагниченности насыщения до σs  ≈ 14 А·м2/кг [50]. Таким образом, 

экстремально высокие значения коэрцитивнои  силы Al–легированных M–

гексаферритов не эквивалентна увеличению их энергетических характеристик. По 

мере роста степени замещения выигрыш в Hс сопровождается потереи  Ms и, 

соответственно, потенциальнои  Br. В этом проявляется рассмотренныи  в 

предыдущем подразделе компромисс между коэрцитивнои  силои  и остаточнои  

индукциеи . 

Близкое по характеру, но менее выраженное влияние оказывает Ga3+. Для 

однодоменных частиц SrFe12−xGaxO19 увеличение степени легирования до 4 

приводило к росту Hс от 0,4 МА/м (5,1) до 0,51 МА/м (6,4 кЭ), тогда как дальнеи шее 

замещение вызывало уменьшение коэрцитивнои  силы [120]. Немонотонность 

обусловлена перераспределением Ga между несколькими кристаллографическими 

позициями и одновременным изменением Ms и K1, аналогично легированию 

алюминием. 

Cr3+ представляет промежуточныи  случаи , поскольку обладает значительным 

собственным магнитным моментом. Для SrFe12−xCrxO19 установлено 

преимущественное заселение хромом октаэдрических позиции  2a, 12k и 4f2. При 

увеличении степени легирования x до 5,5 коэрцитивная сила однодоменных частиц 

возрастала от 0,35 МА/м (4,4 кЭ) до 1,11 МА/м (13,9 кЭ). При этом уменьшались как 

намагниченность, так и константа магнитокристаллическои  анизотропии, что в 

общем, как и в случае с алюминием, приводило к росту поля анизотропии [121]. Таким 

образом, увеличение коэрцитивнои  силы при замещении Al, Ga и Cr имеет общую 

физическую основу, но определяется различным позиционным распределением 

катионов и различнои  скоростью изменения Ms и K1. 
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При легировании другими трехзарядными более крупными ионами, например 

Y3+, замещение происходит уже в позициях Sr2+, что приводит к гетеровалентному 

механизму замещения. В Sr1−xYxFe12O19 компенсация дополнительного 

положительного заряда сопровождается частичным восстановлением Fe3+ до Fe2+, 

которое по данным ме ссбауэровскои  спектроскопии локализуется преимущественно 

в позиции 2a. При небольшои  степени легирования x = 0,05 сообщалось почти 

двукратное увеличение Hс при уменьшении Ms всего на 3,2 %, однако дальнеи шее 

увеличение содержания Y снижает гистерезисные характеристики [122]. Поэтому 

такие системы интересны прежде всего как пример того, что при гетеровалентном 

замещении магнитные свои ства определяются совместно положением замещающего 

катиона и механизмом зарядовои  компенсации, а не формальным химическим 

составом. 

Наиболее успешным практическим развитием этого принципа стало 

совместное замещение La­Co. В соединении Sr1−xLaxFe12−xCoxO19 замещение La3+ →

Sr2+ компенсируется введением Co2+ → Fe3+, что позволяет изменять 

магнитокристаллическую анизотропию без характерного для Al–замещения резкого 

падения намагниченности. В работе [123]для анизотропного La­Co–легированного 

Sr–M гексаферрита были достигнуты Br =  0,445 Т, Hс = 0,38 МА/м (4,82 кЭ) и 

(BH)max_= 38,94 кДж/м3 (4,86МГсЭ), что стало основои  нового поколения 

высокоэнергетических промышленных магнитов на основе гексаферритов. 

Эффект La­Co–легирования связан прежде всего с повышением поля 

анизотропии при сохранении достаточно высокои  Ms. При этом распределение Co2+ 

между Fe–позициями чувствительно к составу и термическои  предыстории 

материала, вследствие чего магнитные свои ства определяются не только 

номинальнои  концентрациеи  Co, но и состоянием катионнои  подсистемы. Для 

составов с x ≈ 0,2 – 0,3 обычно достигается наиболее благоприятное сочетание Br и 

Hc. Дальнеи шее повышение степени легирования сопровождается появлением 

вторичных фаз и изменением кинетики роста зе рен. 

Следующии  уровень управления свои ствами связан с формированием 

химическои  неоднородности внутри исходно однофазного материала на основе 

гексаферрита М–типа. В работе [124] исследовано окисление Pb–содержащих тве рдых 

растворов на основе SrFe12O19. После получения однофазного состояния 

последующии  отжиг на воздухе в температурном интервале 500–700 °C приводил к 

образованию на поверхности исходно «гладких» зе рен наноразмерных выделении  с 
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диаметром 10–20 нм. В ряде случаев выделения образовывали протяже нные цепочки. 

После отжига коэрцитивная сила возрастала на 2–25 % в зависимости от состава. 

Авторы связывали эффект с внутренним окислением Pb2+ → Pb4+, выделением 

второи  фазы либо сегрегациеи  тве рдого раствора и, как следствие, возникновением 

дополнительных центров закрепления доменных стенок. 

Принципиально здесь важно не конкретное Pb–содержащее легирование, а 

продемонстрированныи  механизм управления коэрцитивнои  силои  посредством 

фазового превращения. В отличие от обычного катионного замещения в данном 

случае дополнительныи  вклад в коэрцитивную силу возникает вследствие 

формирования пространственно неоднороднои  структуры и межфазных границ. 

Однако, к сожалению, в работе сам эффект сформулирован как гипотеза и не 

подвергается комплексным исследованиям для полного и однозначного 

подтверждения. Тем не менее в работе сформулирована идея, что сами собственные 

параметры матрицы и условия перемагничивания могут, по краи неи  мере в первом 

приближении, регулироваться раздельно. Именно этот принцип представляет основу 

инженерии параметров микроструктуры гексаферритов M–типа. 

Уже ранние патенты на ферритовые постоянные магниты показывают, что их 

промышленное развитие фактически шло от управления текстурои  к управлению 

микроструктурои  и инженериеи  границ зерен. В патенте [125] с приоритетом 1953 г. 

предусматривалась ориентация частиц порошка M–гексаферрита в магнитном поле с 

последующим прессованием и спеканием. Одновременно подче ркивалась 

необходимость контроля распределения размеров зе рен и подавления 

рекристаллизации. Особенно показательно, что уже в этои  работе обсуждалось 

растворение легирующих добавок при высокои  температуре с последующим 

выделением второи  фазы при охлаждении, способнои  препятствовать смещению 

блоховских стенок. Для таких анизотропных магнитов заявлялось (BH)max > 

18,4 кДж/м3 (2,3 МГсЭ) и предпочтительно > 23,2 кДж/м3 (2,9 МГсЭ). 

Дальнеи шее развитие технологии высококоэрцитивных Sr–M–магнитов 

хорошо прослеживается в патентах TDK. В [126] магнит содержит Co и до 1 % Al2O3, 

приче м не менее 70 об. % зе рен должно находиться в диапазоне 1,0 ± 0,5 мкм. 

Отдельно регламентируются скорости нагрева и охлаждения при спекании. Для 

La­Co–легированных гексаферритов М–типа такои  контроль позволяет сохранять 

высокую коэрцитивную силу при уменьшении расхода дорогостоящего Co. В [127] 

задача сформулирована еще  точнее –повысить Hc без снижения Br: для этого 
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контролируются стадия введения La/Co–лигатур, исходныи  размер частиц и скорость 

нагрева в диапазоне выше 900 °C. 

Следующим этапом в технологии получения стала целенаправленная 

инженерия границ зерен. В семеи стве патентов Hitachi Metals [128] легирование 

Ca­La­Co–лигатурои  M–фазы сочетается с добавками SiO2 и CaCO3, а режим спекания 

подбирается таким образом, чтобы сформировать дисперсную вторичную 

межзеренную фазу. Регламентируется не только состав, но и средняя площадь фаз, 

локализованных по границам зерен – менее 0,2 мкм2. Задачеи  является 

одновременное сохранение высокого Br, Hc и прямоугольности кривои  

размагничивания. 

В наиболее современных патентах [129, 130] концепция сформулирована уже 

практически непосредственно как управление микроструктурои  вторичнои  фазы. 

Микроструктура магнита представляет собои  зерна основнои  магнитотвердои  фазы 

М–типа и 0,05–10 % целенаправленно формируемои  оксиднои  фазы, 

располагающеи ся между зе рнами. Ее  химическии  состав: 30–80 ат .% Ca/Sr/Ba/Bi/

РЗЭ, 15–40 ат. % Si/Al/B/F/K/Na/Li/P/S и менее 4 ат.% переходных металлов. Среди 

возможных структурных типов вторичнои  фазы рассматривается апатитоподобная 

La4,67[SiO4]3O–фаза. Заявленная цель – одновременное повышение Br и Hc. Таким 

образом, современная промышленная стратегия явно смещается от простого 

легирования образованием твердых растворов замещения к контролю химического 

состава и пространственного распределения межзеренных фаз. 

Тем самым катионное замещение и фазово–структурная инженерия 

представляют взаимодополняющие способы управления функциональными 

магнитными характеристиками материала. Одним из способов дальнеи шего 

увеличения остаточнои  намагниченности при сохранении высоких значении  

коэрцитивнои  силы является получение обменно–связанных композитов 

магнитотве рдои  и магнитомягкои  фаз. 

1.3.4 Обменно–связанные композиты 

Рассмотренные выше подходы к совершенствованию функциональных 

характеристик постоянных магнитов на основе гексаферритов М–типа позволяют 

управлять магнитокристаллическои  анизотропиеи , коэрцитивнои  силои  и степенью 

реализации собственнои  намагниченности в остаточнои  индукции, однако не 
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устраняют фундаментального ограничения, обусловленного сравнительно низкими 

значениями намагниченности насыщения фазы гексаферрита М–типа. Одним из 

способов преодоления этого ограничения является формирование двухфазных 

композитов, сочетающих магнитотве рдую фазу с высокими гистерезисными 

характеристиками и магнитомягкую фазу с высокои  намагниченностью насыщения. 

При достаточно сильном обменном взаимодеи ствии через межфазную границу 

магнитные моменты обеих фаз перестают перемагничиваться независимо, и 

нанокомпозит приобретает сочетание повышеннои  намагниченности 

магнитомягкои  фазы и устои чивости к размагничиванию, задаваемои  

магнитотве рдои  фазои . 

Концепция таких материалов была сформулирована в работе [131] в виде 

принципа обменно–связанного магнита (exchange–spring magnet). При приложении 

обратного поля перемагничивание магнитомягкои  фазы начинается в меньших 

полях, чем магнитотве рдои , однако обменное взаимодеи ствие на границе двух фаз 

удерживает их за счет обменного взаимодеи ствия. При дальнеи шем увеличении 

обратного поля начинается необратимое перемагничивание магнитотве рдои  фазы и 

всеи  обменно–связаннои  системы. При достаточно малых размерах магнитомягкои  

фазы (сопоставимом с характернои  обменнои  длинои ) перемагничивание композита 

определяется преимущественно перемагничиванием магнитотвердои  составляющеи  

Основным микромагнитным условием такого поведения является 

ограничение размера магнитомягкои  области. В приближении [131] ее  критическии  

размер может быть оцене н как с использованием выражения (41): 

 

ds
crit ≅  π√

As

2K1
 (41) 

где As – константа обменнои  же сткости магнитомягкои  фазы; 

K1 – константа магнитокристаллическои  анизотропии магнитотве рдои  

фазы [131]. 

 

Критическии  размер магнитомягкои  фазы связан с характернои  ширинои  

доменнои  стенки магнитове рдои  фазы выражением (42): 
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δh =  π√
Ah

K1
 (42) 

где δh –ширина доменнои  стенки магнитове рдои  фазы; 

Ah – константа обменнои  же сткости магнитотвердои  фазы. 

 

Таким образом, эффект обменнои  связи является квантовым эффектом: если 

характерныи  размер мягкои  фазы становится больше обменнои  длины, удале нные от 

межфазнои  границы моменты начинают перемагничиваться независимо. На кривои  

размагничивания появляется перегиб, Hс резко уменьшается, и выигрыш от 

повышения Ms может полностью компенсироваться снижением прямоугольности 

петли. Для большинства исследованных обменно–связанных систем критические 

размеры находятся в диапазоне единиц или десятков нанометров. 

Теоретическии  потенциал подхода был количественно показан в работе [132]. 

В идеальном обменно–связанном композите магнитомягкая фаза повышает среднюю 

намагниченность, тогда как магнитотве рдая фаза обеспечивает достаточно высокое 

поле зарождения перемагничивания. Для оптимизированнои  наноструктуры 

расче ты предсказывали энергетические произведения, значительно превышающие 

значения соответствующих однофазных материалов. Для модельнои  системы 

Sm2Fe17N3/FeCo была получена оценка порядка 1 МДж/м3 [132]. 

Для гексаферритов М–типа эта концепция особенно привлекательна, 

поскольку в сочетании с фазами с более высокои  намагниченностью Fe3O4, CoFe2O4, 

Fe или FeCo. При этом полностью оксидные системы имеют технологическое 

преимущество, поскольку могут быть получены без металлических компонентов и 

лучше совместимы с традиционнои  керамическои  технологиеи . 

Хорошим примером реализации полностью оксиднои  системы является 

композит SrFe12O19/Fe3O4, полученныи  в работе [133]. Формирование прекурсора 

железооксиднои  фазы непосредственно на поверхности пластин гексаферрита 

обеспечивало тесныи  межфазныи  контакт. По сравнению с исходным гексаферритом 

SrFe12O19 для композита были получены увеличение (BH)max на 37 %. Обменныи  

характер взаимодеи ствия подтверждался формои  петель гистерезиса и измерениями 

возвратных кривых. Этот результат показывает, что повышение энергетических 

характеристик возможно только при формировании развитои  непосредственнои  

границы между фазами. 
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Особенно наглядно роль межфазнои  границы продемонстрирована для 

нанокомпозитов SrFe12O19/CoFe2O4. Высокоразрешающая электронная микроскопия 

выявила когерентную связь участка границы двух фаз, а совокупность измерении  

возвратных кривых подтвердила присутствие обменного взаимодеи ствия. Для 

даннои  системы характерная толщина области CoFe2O4, сохраняющеи  обменную 

связь с фазои  Sr–M, была оценена примерно в 20 ± 5 нм [134]. Следовательно, даже для 

двух структурно близких оксидных фаз обменная связь определяется не самим 

фактом их сосуществования, а характером интерфеи са и размером областеи  с 

меньшеи  анизотропиеи . 

Более высокая намагниченность может быть достигнута при использовании 

металлическои  магнитомягкои  фазы. Так, в композитах SrFe12O19/CoFe2O4 со 

структурои  типа ядро–оболочка удельная намагниченность насыщения возрастала 

от 53,4 до 68,8 А·м2/кг, а однофазныи  характер петли указывал на присутствие 

обменнои  связи. Однако одновременно коэрцитивная сила снижалась до 99,9 кА/м 

(1249 Э), что демонстрирует наличие принципиального компромисса данных систем 

[134]. 

Таким образом, эффективность обменно–связанного–композита определяется 

четырьмя взаимосвязанными параметрами: объе мнои  долеи  магнитомягкои  фазы, ее  

характерным размером и распределением, площадью и состоянием границы раздела 

и степенью текстуры магнитотве рдои  составляющеи . 

Для гексаферритом M–типа обменно–связанные композиты представляют 

принципиально инои  путь повышения энергетического произведения по сравнению 

с катионным замещением и инженериеи  параметров микроструктуры. 

Экспериментально достигнутые улучшения пока существенно уступают 

теоретическому потенциалу обменно–связанных композитов, поскольку 

одновременно обеспечить нанометровыи  размер магнитомягкои  фазы, развитыи  

обменныи  интерфеи с, высокую текстуру, плотность и химическую стабильность 

двухфазнои  структуры технологически сложно. Поэтому перспективы такого подхода 

связаны прежде всего не с подбором новои  пары –фаз, а с управлением структурным 

состоянием на всех уровнях. 
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1.4 ФЕРРИТЫ ДЛЯ ПРИМЕНЕНИЯ В БИОМЕДИЦИНЕ 

Магнитные наночастицы обладают огромным потенциалом для применения в 

области нанобиотехнологии, биохимии, наномедицины и биоматериалов [135, 136, 

137]. Среди материалов наибольшими перспективами обладает магнетит и ферриты 

на его основе благодаря уникальному сочетанию магнитных свои ств и высокои  

биосовместимости. Магнитными свои ствами магнетита можно управлять в широком 

диапазоне благодаря легированию. В связи с этим в настоящее время наночастицы 

магнетита являются основои  для разработки материалов для диагностики [138, 139, 

140, 141, 142], терапии [143, 144, 145, 146, 147, 148, 149]и тераностики [150, 151]. 

Магнитная гипертермия относится с перспективным методам терапии и 

заключается в локальном нагреве пораженных тканеи , в первую очередь 

злокачественных опухолеи . В данном методе суспензии магнитных наночастиц 

доставляться системно (через кровоток) или локально (непосредственно в опухоль), 

иногда с применением магнитного таргетинга – внешнего магнита, которыи  

помогает удерживать частицы в целевои  области. Попав в опухоль, частицы 

распределяются в межклеточном пространстве или поглощаются раковыми 

клетками. Затем область опухоли подвергается воздеи ствию переменного 

магнитного поля относительно высокои  частоты (как правило, от 100 до 500 кГц) и 

умереннои  амплитуды (в пределах биологическои  безопасности). Под деи ствием 

внешнего поля наночастицы нагреваются и вызывают гибель клеток пораженнои  

ткани. Выделяют несколько механизмов нагрева наночастиц во внешнем поле: 

потери на перемагничивание [152], вихревые токи [153], броуновскую и неелевскую 

релаксации [152, 153, 154] и потери на трение [152, 155]. 

С точки зрения увеличения потерь на перемагничивание выгодно, чтобы 

материал обладал высокими значениями намагниченности насыщения, остаточнои  

намагниченности и коэрцитивнои  силы, однако для биомедицинских применении  

обоснованы пределы параметров внешнего поля H0 ∙ f < 5 ∙ 109< A/(м·с) [156, 157], где 

H0·и f соответственно амплитуда и частота внешнего магнитного поля, превышение 

данного предела может вызывать разогрев здоровых тканеи  за счет эффекта 

вихревых токов. Таким образом использование генераторов с частотои  200 кГц 

ограничивает коэрцитивную силу материала на уровне Hс < 25 кА/м, но при этом 

площадь петли магнитного гистерезиса должна быть максимальнои . 
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Рабочим диапазоном при гипертермии является интервал приблизительно 42–

45 °C, поскольку биологическии  результат зависит также от продолжительности 

воздеи ствия и пространственного распределения температуры [158]. Удельная 

мощность потерь SLP магнитнои  гипертермии, определяется площадью 

динамическои  петли, которую можно записать в виде выражения (43): 

 

SLP =
μ0f

ρf
|∮ M dH| (43) 

где M –намагниченность, отнесе нная к объе му магнитнои  фазы; 

ρf –плотность фазы. 

 

Калориметрическая оценка в начальном квазиадиабатическом приближении 

имеет вид (44): 

 

SLP ≃
CΣ

mf
(

dT

dt
)

t→0
, 

(44) 

где CΣ –эффективная теплое мкость исследуемои  системы; 

mf – масса частиц магнитнои  фазы. 

 

В линеи ном отклике для ансамбля с одним характерным временем релаксации 

справедливо [159, 160] выражение (45): 

 

SLP =
μ0πfH0

2

ρf
χ0

ωτeff

1 + (ωτeff)2
,   ω = 2πf, 

(45) 

где χ0 –  равновесная начальная восприимчивость, нормированная на объе м 

магнитнои  фазы 

 

При фиксированных f и χ0 релаксационныи  множитель максимален при ωτeff =

1. Поэтому увеличение размера или анизотропии увеличивают тепловыделения 

лишь в определе нном интервале параметров. Применимость линеи ного 

приближения требует малого возмущения магнитного состояния. Достаточными 

ограничениями служат μ0MsVH0 ≪ kBT и H0 ≪ 2Keff/(μ0Ms), где Ms –намагниченность 

насыщения. За этими пределами необходим анализ нелинеи ного перемагничивания 

и динамических петель. Высокая коэрцитивная сила при недостаточнои  амплитуде 

поля ограничивает перемагничивание и может снижать результирующую SLP. Для 
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гексаферритов это определяет необходимость согласованного изменения размера, 

анизотропии и намагниченности. Дипольные взаимодеи ствия и агрегация 

дополнительно изменяют барьеры и форму петель [160]. 

Саморегулирующаяся магнитная гипертермия предполагает уменьшение 

мощности нагрева при приближении к заданнои  температуре. Один из физических 

подходов основан на снижении температуры Кюри Tc посредством катионного 

замещения. При приближении к Tc уменьшается намагниченность, а выше перехода 

исчезает дальнии  ферримагнитныи  порядок, что позволяет резко снизить 

магнитные потери. Возможность регулирования Tc и коэрцитивнои  силы показана, 

например, для Co–Zn–ферритов с замещением железа хромом [161]. При этом 

уменьшение обменного взаимодеи ствия может сопровождаться снижением 

намагниченности и эффективности нагрева уже при исходнои  температуре. Поэтому 

требуются одновременно достаточная мощность нагрева ниже целевого интервала и 

ее  выраженное обратимое уменьшение вблизи верхнеи  границы этого интервала. 

Другим перспективным направлением использования наночастиц ферритов 

является диагностика злокачественных опухолеи , которая остается однои  из самых 

актуальных проблем здравоохранения во всем мире [162]. Для этои  цели 

используются различные методы визуализации, такие как ультразвуковое 

исследование, компьютерная томография (КТ) и магнитно–резонансная томография 

(МРТ). Среди всех этих методов МРТ обладает рядом существенных преимуществ 

[163, 164, 165], таких как присущая еи  безопасность (отсутствие ионизирующего 

излучения), высокое пространственное разрешение и возможность получения 

трехмерных реконструкции  тканеи  и органов. МРТ широко используется для 

визуализации и диагностики заболевании  центральнои  нервнои  системы, опорно–

двигательного аппарата и ряда внутренних органов, включая оценку динамических 

процессов, происходящих в тканях и органах. В этом отношении МРТ имеет большое 

социальное значение, особенно для целеи  раннеи  диагностики заболевании . 

Благодаря своему физическому принципу, основанному на релаксации протонов в 

магнитном поле, МРТ предоставляет исчерпывающую информацию как об 

анатомическои  структуре, так и о физико–химическом состоянии тканеи  [166]. В 

настоящее время контрастные вещества используются для улучшения 

диагностическои  информации. Они позволяют более точно диагностировать 

опухолевые поражения за счет повышения контрастного разрешения изображении  

МРТ [167]. В настоящее время контрастные вещества можно разделить на две 
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основные группы: «положительные» (Т1–контрастные вещества, которые усиливают 

сигнал и делают определенные области изображения МРТ более яркими) и 

«отрицательные» (Т2–контрастные вещества, которые ослабляют сигнал и делают 

области более темными). 

К Т1–контрастным веществам относятся, например, соединения на основе 

гадолиния (в основном хелатные комплексы гадолиния) [168] и вещества на основе 

марганца [169]. Введение Т1–контрастных веществ во время МРТ–исследования 

приводит к уменьшению времени спин–решеточнои  релаксации. Эффективность Т1–

контрастных веществ в основном обусловлена большим магнитным моментом их 

парамагнитных ионов [170]. 

Введение Т2–контрастных агентов во время МРТ приводит к уменьшению 

времени спин–спиновои  релаксации. Наночастицы на основе оксида железа (магемит, 

магнетит) оказались превосходными Т2–контрастными агентами [171]. Кроме того, 

изменяя размер наночастиц, а также модифицируя их форму, можно контролировать 

(увеличивать или уменьшать) скорость Т2–релаксации, изменяя время Т2–релаксации 

протонов воды, окружающих контрастныи  агент [4, 171, 172]. Таким образом, даже 

при одинаковых концентрациях контрастного агента можно получить различные 

контрастные эффекты. Более того, был разработан ряд контрастных агентов на 

основе магнитных наночастиц оксида железа, поверхность которых модифицирована 

биосовместимыми и нетоксичными органическими лигандами, такими как 

полиэтиленгликоль (ПЭГ) [173], человеческии  сывороточныи  альбумин (ЧСА) [174], а 

также сополимерными молекулами, такими как Pluronic® [175], которые содержат 

как гидрофильные, так и гидрофобные части в своеи  структуре. Молекулы таких 

лигандов выполняют двои ную функцию: с однои  стороны, они предотвращают 

агрегацию наночастиц в растворе, а с другои  стороны, увеличивают их среднее время 

циркуляции в кровотоке, маскируя их от распознавания и выведения макрофагами 

ретикулоэндотелиальнои  системы. Кроме того, полиэтиленгликоль и сополимеры на 

его основе являются клинически одобренными веществами, входящими в состав 

различных косметических и лекарственных средств [176]. В обоих случаях 

использование контрастных веществ приводит к повышению контрастности 

исследуемых тканеи  и предоставляет дополнительную, чрезвычаи но важную 

информацию, необходимую для диагностики заболевания, особенно на ранних 

стадиях. 
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В T2–контрастировании ферромагнитные наночастицы создают 

пространственно неоднородное локальное магнитное поле. Диффузия молекул воды 

в этом поле вызывает дополнительное расфазирование ядерных спинов и ускоряет 

затухание поперечнои  намагниченности. При фиксированных остальных параметрах 

спин–эхо эксперимента амплитуда сигнала и скорость поперечнои  релаксации 

описываются выражениями (46) [177]: 

 

S(TE) = S0exp (−
TE

T2
) ,  R2 =

1

T2
= R2,0 + r2cFe, (46) 

где TE – время эха; 

R2,0 – скорость релаксации среды без частиц; 

cFe – молярная концентрация железа; 

R2 – скорость поперечнои  релаксации. 

 

Связь релаксивности с магнитными свои ствами определяется соотношением 

характерного частотного сдвига Δω и времени диффузии воды τD. Для сферического 

однородно намагниченного ядра радиуса R без непроницаемои  оболочки 

определяется выражениями (47): 

 

Δω ∼
γμ0M(B0)

3
,  τD ∼

R2

D
,   ΔR2 ∝ ϕ(Δω)2τD (ΔωτD ≪ 1), 

(47) 

где γ – гиромагнитное отношение протона; 

D – коэффициент диффузии воды; 

ϕ – объе мная доля магнитнои  фазы; 

M(B0) – ее  намагниченность в поле томографа. 

 

В этом режиме диффузионного усреднения при одинаковом составе и 

нормировке концентрации r2 ∝ M2(B0)R2/D. 

Следовательно, нарушение магнитного порядка в приповерхностнои  области и 

уменьшение намагниченности снижают релаксивность. При ΔωτD ≳ 1 квадратичное 

масштабирование нарушается; результат зависит также от рефокусирующеи  

последовательности. Для покрытых частиц и кластеров необходимо учитывать 

доступность магнитного ядра для воды и долю магнитного вещества внутри объекта. 

Поэтому увеличение гидродинамического размера не гарантирует увеличения r2, а 
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сравнение контрастных агентов требует одинаковых B0, температуры, импульснои  

последовательности и базы нормировки концентрации [4]. 

1.5 ФЕРРИТЫ ДЛЯ ПРИМЕНЕНИЯ В ФОТОКАТАЛИЗЕ 

Фотокаталитическое применение ферритов основано на сочетании 

поглощения света, поверхностных окислительно–восстановительных реакции  и 

возможности магнитного извлечения катализатора. Среди таких материалов 

значительное внимание уделяется ферритам двухвалентных металлов, прежде всего 

цинка ZnxFe2−xO₄. Для ферритов цинка оптическая ширина запреще ннои  зоны 

составляет величину порядка 2 эВ и зависит от способа получения, катионного 

распределения и плотности дефектов кристаллического строения. Однако 

поглощение видимого света является лишь необходимои  предпосылкои  активности: 

результат определяется также энергетическим положением крае в зон, вероятностью 

рекомбинации носителеи  заряда и скоростью их передачи адсорбированным 

веществам [178, 179, 180, 181, 182]. 

При межзонном возбуждении образуются электроны в зоне проводимости и 

дырки в валентнои  зоне (48): 

 

hν →
феррит

eCB
− + hVB

+ ,   hν ≥ Eg, 
(48) 

где Eg –ширина запреще ннои  зоны, а индексы CB и VB обозначают зону 

проводимости и валентную зону. 

 

Носители, достигшие поверхности до рекомбинации, участвуют в 

восстановлении растворе нного кислорода и окислении адсорбированных молекул 

непосредственно либо через образование активных форм кислорода. Для 

соответствующеи  реакции потенциал края зоны проводимости должен быть 

отрицательнее потенциала восстановления акцептора электронов, а потенциал края 

валентнои  зоны –положительнее потенциала окисления донора; сравнение проводят 

при одинаковом pH и относительно одного электрода сравнения. Поэтому сужение 

запреще ннои  зоны не гарантирует повышения активности, поскольку может 

сопровождаться снижением окислительнои  или восстановительнои  способности 

носителеи . В частности, образование гидроксильных радикалов OH• нельзя 
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автоматически приписывать окислению воды дырками: для феррита ZnFe2O4 в 

работе [183] предложили их непрямое образование через H2O2. 

При добавлении H2O2 необходимо учитывать гетерогенные реакции Фентона 

и фотоиндуцированное восстановление поверхностных центров железа по схеме (49): 

 

≡ Fe2+ + H2O2 →≡ Fe3+ + OH− + OH•,

≡ Fe3+ + 𝑒− →≡ Fe2+,
 (49) 

где ≡ обозначает связь центра с поверхностью тве рдои  фазы. 

 

Перенос фотогенерированных электронов к Fe3+ способствует регенерации 

Fe2+ и поддержанию каталитического цикла. Следовательно, в системах «феррит–

H2O2–свет» активность определяется совместным деи ствием фотогенерации 

носителеи  и разложения пероксида, а результаты нельзя непосредственно 

сопоставлять с фотокатализом без добавленного окислителя. Такои  механизм 

существенен для Zn–ферритов и его замеще нных составов [184, 185, 186, 187]. 

Связь адсорбции и поверхностного превращения в простеи шем приближении 

описывает модель Ленгмюра–Хиншельвуда (50): 

 

−
dC

dt
=

krKadsC

1 + KadsC
,  KadsC ≪ 1:  ln

C0

C
= kappt, (50) 

где C – концентрация загрязнителя; 

C0 – соответствует началу облучения; 

Kads – константа адсорбционного равновесия; 

kr – предельная скорость изменения концентрации при насыщении 

поверхности и фиксированных условиях опыта, kapp = krKads. 

 

Кажущаяся константа скорости зависит от освеще нности, состава раствора и 

загрузки катализатора и не является самостоятельнои  характеристикои  материала. 

Более того, для одного ZnFe2O4 наблюдались различные порядки реакции при 

обесцвечивании родамина Б и конго красного [183]. Снижение оптическои  плотности 

необходимо отличать от минерализации: оно может отражать адсорбцию, 

разрушение хромофора или деэтилирование красителя. Поэтому оценка механизма 

требует контроля прямого фотолиза и фотосенсибилизации красителем, а полноты 
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окисления – анализа общего органического углерода и промежуточных продуктов 

[183, 185]. 

Влияние состава реализуется через изменение электроннои  структуры, 

катионного распределения и химии поверхности. В ZnFe2O4 перераспределение Zn2+ 

и Fe3+ между тетраэдрическими и октаэдрическими позициями изменяет локальное 

окружение железа, взаимодеи ствие состоянии  O2p и Fe3d и магнитныи  порядок. 

Кислородные вакансии и изменение доли Fe2+ способны влиять на адсорбцию 

кислорода и перенос заряда. При этом дефектные уровни могут обеспечивать 

временныи  захват и последующую передачу носителеи  реагентам либо служить 

центрами рекомбинации; результат определяется их энергетическои  глубинои , 

концентрациеи  и локализациеи . Поэтому зависимость активности от степени 

замещения или плотности дефектов кристаллического строения не обязана быть 

монотоннои  [186, 187, 188]. Например, в серии ZnNdxFe2−xO4 с x=0–0,05 максимальное 

удаление родамина Б, около 98 % за 210 мин при видимом освещении и добавлении 

H₂O₂, получено при x = 0,03 [186]. 

Размер и морфология частиц определяют доступную поверхность и 

расстояние, которое носители должны прои ти до реакционных центров. Для 

непористых сферических частиц и диффузионного переноса носителеи  характерны 

оценки (51): 

 

Sm ≈
6

ρd
,   L = √Dτ, (51) 

где Sm – удельная поверхность; 

ρ – плотность; 

d – диаметр частицы; 

Dc – эффективныи  коэффициент диффузии носителеи ; 

τ – время их жизни. 

 

Уменьшение расстояния до поверхности относительно L повышает 

вероятность участия носителеи  в реакции, однако выигрыш может ограничиваться 

поверхностнои  рекомбинациеи  и агрегациеи . Поэтому следует различать размер 

кристаллита, размер частицы и размер ее  агрегатов в суспензии. Так, в работе [179] 

обнаружено повышение активности сферических частиц ZnFe2O4 при увеличении 

оцене нного Eg с 1,59 до 1,65 эВ; усиление поверхностного фотоэлектрического 
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отклика указывало на более эффективное разделение зарядов [179]. В работе [183] 

наибольшая активность в серии температур обработки 400–700 °C достигалась при 

500 °C и сопровождалась максимальным фототоком и минимальнои  интенсивностью 

фотолюминесценции. Эти результаты показывают, что определяющим является 

сочетание доступнои  поверхности и переноса заряда, а не минимизация размера или 

Eg по отдельности. 

Формирование композитов позволяет дополнительно управлять межфазным 

переносом носителеи . В композитах ZnFe2O4/TiO2 феррит расширяет спектральную 

область возбуждения, а межфазные границы могут способствовать разделению 

зарядов; избыток ферритнои  фазы, напротив, способен усиливать рекомбинацию 

[189]. В Z–схеме избирательная межфазная рекомбинация сохраняет электроны с 

высокои  восстановительнои  и дырки с высокои  окислительнои  способностью. Для 

ZnxFe3−xO4/poly(L − DOPA)/ZnO в работе [188] связали повышение активности с 

переносом электронов через полимерныи  промежуточныи  слои ; предложенныи  

механизм обоснован совокупностью фотоэлектроннои  спектроскопии, оптических 

измерении  и регистрации радикалов методом ЭПР. Само по себе увеличение скорости 

обесцвечивания недостаточно для установления типа гетероперехода. 

Магнитное извлечение определяется магнитным моментом частиц в рабочем 

поле и его градиентом. Для частицы в слабомагнитнои  жидкости, при ориентации 

среднего момента вдоль локального поля, модуль силы и установившаяся скорость 

движения оцениваются выражением (52): 

 

Fm ≈ μ0VM(H)|∇H|,  vm ≈
Fm

3πηdh
, (52) 

где V – магнитныи  объе м, 

η – динамическая вязкость жидкости, 

dh – гидродинамическии  диаметр 

 

Второе выражение соответствует сопротивлению Стокса [190]. Для 

компактных сфер при dh ≈ d и одинаковом M(H) отсюда следует vm ∝ d2. Таким 

образом, уменьшение частиц, полезное для поверхностных реакции , одновременно 

затрудняет их извлечение. Возможным решением служат пористые агрегаты и полые 

структуры из нанокристаллов, сочетающие доступную поверхность с достаточным 

суммарным магнитным моментом [186]. Малая остаточная намагниченность 
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облегчает повторное диспергирование, но сама по себе не гарантирует быстрого 

магнитного отделения; это особенно существенно для ZnFe2O4, магнитныи  отклик 

которого зависит от катионного распределения. 

Повторное использование требует сохранения активности, массы 

катализатора и его химического состава. Для магнитно извлече нного ZnFe2O4 в 

работе [185] получили около 94,6 % обесцвечивания родамина Б против 97,4 % в 

исходном опыте с H2O2, а для композита ZnxFe3−xO4/poly(L − DOPA)/ZnO сообщается 

о близкои  активности в пяти последовательных циклах [189]. Однако сохранение 

эффективности в нескольких опытах следует оценивать совместно с потерями 

порошка, выщелачиванием катионов и накоплением адсорбированных продуктов. 

Следовательно, управление фотокаталитическими свои ствами ферритов требует 

согласования катионного распределения и дефектов кристаллического строения с 

транспортом носителеи , доступностью поверхности и магнитнои  подвижностью 

частиц; эти параметры определяют как скорость реакции, так и возможность 

многократного использования материала. 
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ГЛАВА 2. МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 

2.1 МАТЕРИАЛЫ 

В даннои  работе для проведения механохимического синтеза ферритов со 

структурои  обращеннои  шпинели использовали металлические порошки: Fe, Co, Zn, 

Mn, Gd (чистота не менее 99,7 %), дистиллированную воду или концентрированныи  

раствор перекиси водорода (37 %). 

Керамическии  синтез гексаферритов M– и W–типов проводили с 

использованием порошков основных компонентов Fe2O3, SrCO3 (чистота > 98 %). 

Легирование проводили путем добавления в шихтовые материалы порошков: Al2O3, 

Cr2O3, Ga2O3, In2O3, Co3O4, Er2O3, Tm2O3, CaCO3, ZrO2, ZnO (чистота> 98 %). 

Цитратныи  метод синтеза гексаферритов M– и W–типов проводили с 

использованием нитратов Sr(NO3)2, Fe(NO3)3·9H2O производства Sigma–Aldrich 

(Берлингтон, Вирджиния, США, чистота > 98 %). В качестве буфера использовали 

лимонную кислоту C6H8O7 (чистота > 98 %), а осаждение проводили раствором 

аммиака NH4OH (25 %). Легирование проводили, используя нитраты, полученные из 

оксидов, которые использовали для керамического синтеза. Все неорганические 

материалы подвергались входнои  аттестации для подтверждения уровня чистоты с 

использование рентгеновского фазового и рентгенофлуоресцентного анализов. 

Высокоэнергетическое измельчение проводили в среде дистиллированнои  

воды или октадецена–1, в качестве поверхностно–активных добавок (ПАВ) в среде 

воды использовали тринатири цитрат (97 %), в октадеценене–1 – олеиновую кислоту 

(90 %). Для дальнеи шего выделения наночастиц использовали бутанол–1 ((≥ 99,4 %), 

этанол (96 %), хлороформ (99 %), толуол (≥ 99,5 %), для стабилизации наночатиц 

использовали полимер Pluronic® F–127. 

2.2 МЕТОДЫ СИНТЕЗА 

Механохимическии  синтез магнетита и ферритов со структурои  обращеннои  

шпинели проводили с использованием планетарнои  высокоэнергетическои  шаровои  

мельницы «Активатор 2S» (Новосибирск, Россия) и PM400 (Retsch, Германия). Синтез 

проводили с использованием стальных стаканов и шаров, массовое соотношение 

шаров к порошку 200:20, при скорости вращения стаканов 400 об/мин. Синтез 
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проводили в течение от 25 до 100 часов в среде воды или раствора перекиси водорода. 

На следующем этапе полученныи  порошок подвергали мокрому измельчению в 

планетарнои  шаровои  мельницы PM400 (Retsch, Германия), с использованием 

стальных стаканов и шаров диаметром 3–15 мм; скорость вращения стаканов 

составляла 400 об/мин. Измельчение проводили в двух различных средах: на воднои  

основе и на основе октадецена–1. Максимальная продолжительность измельчения 

составляла 100 ч. В качестве поверхностно–активного вещества в воднои  среде 

использовали тринатрии цитрат , массовое соотношение шаров, порошка, воды и 

тринатрии цитрата составляло 200:2:20:1. В качестве поверхностно–активного 

вещества в среде на основе октадецена–1 использовали олеиновую кислоту, массовое 

соотношение шаров, порошка, воды и олеиновои  кислоты составляло 200:2:30:2. 

Образцы, измельченные с олеиновои  кислотои , разбавляли в 5 раз бутанолом–1  и 

центрифугировали при скорости 3 000 об/мин в течение 10 мин. Полученныи  осадок 

промывали этанолом, а затем диспергировали в измеренном количестве хлороформа 

для приготовления раствора с концентрациеи  Fe3O4 10 мг/мл. Далее раствор 

хлороформа разбавляли в 5 раз толуолом и смешивали с равным объемом 2 мМ 

раствора Pluronic F–127 в воде. Смесь интенсивно обрабатывали ультразвуком до 

образования серои  эмульсии. Эмульсию центрифугировали при 14 000 об/мин в 

течение 30 мин, после чего органическую фазу заменяли равным количеством воды. 

Смесь снова интенсивно обрабатывали ультразвуком, а затем центрифугировали в 

тех же условиях. Образовавшии ся осадок диспергировали в воде и использовали для 

последующих экспериментов. 

Керамическии  метод синтеза гексаферритов M– и W–типов проводили 

методом смешения порошков Fe2O3, SrCO3 и оксидов легирующих элементов в 

соотношении, определяющим целевои  химическии  состав. Полученная смесь 

подвергалась механическои  активации планетарнои  высокоэнергетическои  шаровои  

мельницы «Активатор 2S» (Новосибирск, Россия) со скоростью вращения стаканов 

800 об/мин в воздушнои  среде в течение 3 часов, соотношение мелющих тел и 

порошка и составляло 200:2. Для получения наночастиц после керамического метода 

использовали метод высокоэнергетического измельчения в среде воды и 

октадецена–1 по методике, аналогичнои  получению наночастиц ферритов. 

Для синтеза гексаферритов M– и W–типов цитратным методом использовали 

растворы нитратов железа и стронция, а также легирующих элементов, полученных 

из оксидов. 1М растворы нитратов смешивались в соотношении, обеспечивающем 
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заданныи  химическии  состав продукта, добавляли лимонную кислоту (C6H8O7) в 

мольном соотношении 1,57 к сумме нитратов и перемешивали магнитнои  мешалкои  

при комнатнои  температуре. Затем к полученному раствору покапельно добавляли 

раствор NH4OH до достижения pH = 10. Значение pH контролировали с помощью pH–

метра Mettler Toledo. Полученныи  раствор сушили при 120 °C на нагревательнои  

плите при постоянном перемешивании. Затем гель нагревали до 900 °C в воздушнои  

печи до самовоспламенения и образования пористого серого порошка. Наконец, 

порошок отжигали в трубчатои  печи при темпераурах 900 – 1400 °C в течение 0,5 – 5 

часов. Для получения наночастиц после цитратного метода использовали метод 

высокоэнергетического измельчения в среде воды и октадецена–1 по методике, 

аналогичнои  получению наночастиц ферритов. 

Вытравливание дисперсоидов в гексаферрите M– и типа проводилось методом 

растворения порошка в свежеприготовленном растворе «царскои  водки» и 

выдерживанием в течение суток, в результате получался белыи  осадок, которыи  

центрифугировался и использовался для исследовании . 

2.3 МЕТОДЫ РАСЧЕТОВ 

Электростатическую составляющую энергии цинковых ферритов и 

гексаферритов стронция, легированных индием и цирконием, рассчитывали методом 

электронеи тральных координационных полиэдров [61], изложенным в подразделе 

1.1.4. В точечно–ионном приближении кристаллическую структуру представляли 

периодическои  совокупностью полиэдров, в которых формальныи  заряд 

центрального катиона qi компенсировался отрицательными долями –
qi

Ni
⁄ , 

распределе нными по Ni кислородным вершинам. Суммирование кулоновских 

взаимодеи ствии  с уче том трансляции  реше тки позволяло сформировать матрицу 

Маделунга и определить электростатическую энергию на формульную единицу по 

выражению (28). Геометрическая составляющая расче та определялась параметрами 

реше тки и координатами атомов, зарядовая –составом и распределением катионов. 

Для цинковых ферритов анализировали зависимость энергии от степени 

инверсии шпинели, сопоставляя распределения катионов между тетраэдрическими и 

октаэдрическими позициями. Для гексаферритов оценивали изменение 

электростатическои  энергии при катионном замещении: в случае In3+ учитывали 

изменение геометрии реше тки, а для Zr4+ – также зарядовую компенсацию за сче т 
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восстановления части Fe3+ до Fe2+. Полученные зависимости использовали для 

оценки электростатического вклада в предпочтительность катионных 

конфигурации . 

Первопринципные расчеты электроннои  структуры проводились в рамках 

теории функционала плотности (DFT) с использованием обменно–корреляционного 

функционала в приближеннии версии обобщенного градиентного приближения 

(GGA) Пердью – Берка–Эрнцерхофа (PBE), а эффекты сильнои  корреляции были 

учтены с помощью поправки Хаббарада для d–орбиталеи  в рамках метода DFT + U. Все 

расчеты проводились с использованием свободно распространяемого программного 

пакета Quantum ESPRESSO. В процессе оптимизации и статических расчетах 

использовалась G–центрированная сетка 5 × 5 × 5 k вместе с отсечкои  энергии 620 эВ. 

Критериями сходимости по полнои  энергии являлось значение 10–5 эВ. Релаксация 

атомных позиции  проводилась методом сопряженных градиентов до тех пор, пока 

силы Хеллмана–Феи нмана, деи ствующие на каждыи  атом, не уменьшились до уровня 

менее 0,01 эВ/ф.е. 

2.4 МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ СТРУКТУРЫ 

Рентгеноструктурныи  анализ (РСА) проводили методом рентгеновскои  

дифракции с использованием дифрактометров Ultima IV и MiniFlex600 (Rigaku, Токио, 

Япония). Измерения проводили в геометрии Брэгга–Брентано с использованием 

CoKα– или CuKα–излучения. Для проведения фазового анализа, определения 

параметров решетки и параметров субструктуры полученные дифрактограммы 

анализировали методом Ритвельда с использованием программного продукта PDXL–

2 (Rigaku, Токио, Япония, версия 2.8.4.0) и базы данных ICDD PDF–2 (ICDD, Ньютаун–

Сквер, Пенсильвания, США). Физическое уширение дифракционных пиков отделяли с 

методом съемки стандарта LaB6, не содержащим физического уширения. 

Неи тронные дифрактограммы порошковых образцов были получены при 

температуре 300 К на неи тронном дифрактометре «ДИСК», установленном на 

горизонтальном канале исследовательского реактора ИР–8 (мощность 5 МВт, НИЦ 

«Курчатовскии  институт», Россия). Высокое инструментальное разрешение 

обеспечивалось использованием двухкристального монохроматора Cu (111); 

измерения проводились в монохроматическом пучке неи тронов с сечением 5 × 10 мм2 

и длинои  волны λ ≈ 0,155 нм. Порошковые образцы помещали в тонкостенные 
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цилиндрические контеи неры из ванадия диаметром 4,5 мм и высотои  50 мм. Время 

регистрации каждои  дифрактограммы составляло от 2 до 14 ч в зависимости от типа 

образца. Уточнение параметров структуры по данным неи троннои  дифракции 

методом Ритвельда выполнялось с использованием программного комплекса FullProf 

Suite (Институт Лауэ–Ланжевена, Франция). 

Локальное электронное окружение атомов железа в образцах исследовалось 

методом ме ссбауэровскои  спектроскопии 57Fe. Измерения проводились при 

комнатнои  температуре в геометрии «на просвет» в режиме постоянного ускорения, 

используя спектрометр MS–1104Em (Научно–исследовательскии  институт физики, 

СФУ, Ростов–на–Дону, Россия), оснащенныи  радиоактивным источником 57Co(Rh). 

Калибровка энергетическои  шкалы всех спектров проводилась с использованием 

металлическои  α–Fe фольги в качестве эталона. Подгонка спектров и извлечение 

сверхтонких параметров проводились с помощью программного пакета Univem MS 

(версия 2.1.6.73). 

Микроструктурныи  анализ синтезированных материалов проводился с 

помощью просвечивающеи  электроннои  микроскопии (ПЭМ) на микроскопе JEM–

1400 (JEOL, Токио, Япония), работающем при напряжении 120 кВ. Изображения 

получались как в светлом, так и в темном поле, с добавлением дифракции электронов 

в выбраннои  области (SAED). Для анализа ПЭМ репрезентативныи  образец был 

подготовлен путем диспергирования порошка в этаноле с помощью ультразвуковои  

обработки, после чего полученная коллоидная суспензия наносилась капельным 

методом на медную сетку с углероднои  подложкои . Для получения статистически 

достоверных распределении  размеров частиц измерения предпочтительно 

проводились по изображениям в темном поле, поскольку они обладают лучшеи  

способностью различать отдельные наночастицы внутри агрегатов. Для измерения 

горизонтального диаметра каждои  частицы использовалось программное 

обеспечение iTEM (Olympus, Токио, Япония, версия 5.1), при этом для обеспечения 

статистическои  значимости было собрано не менее 350 измерении  на образец. 

Морфологию порошковых образцов исследовали методом сканирующеи  

электроннои  микроскопии (СЭМ) на микроскопе JSM–IT500 (JEOL, Токио, Япония). 

Изображения регистрировали в режиме вторичных электронов. Элементныи  состав 

образцов определяли методом энергодисперсионнои  рентгеновскои  спектроскопии 

(ЭДС) с использованием встроенного в микроскоп детектора характеристического 

рентгеновского излучения. 
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Элементныи  состав и химическое состояние поверхности порошковых 

образцов исследовали методом рентгеновскои  фотоэлектроннои  спектроскопии 

(РФЭС) на спектрометре PHI 5000 Versa Probe II с монохроматическим источником 

AlKα–излучения. Для очистки поверхности и исследования приповерхностнои  области 

образцы подвергали травлению ионами аргона с энергиеи  8 кэВ в течение 8 мин. 

Скорость травления, определе нная по эталонному слою SiO2, составляла 10 нм/мин. 

Химическое состояние атомов определяли по спектрам высокого разрешения, 

зарегистрированным при энергии пропускания анализатора 11,75–29,35 эВ и шаге по 

энергии 0,25 эВ. Атомные концентрации элементов рассчитывали с уче том 

соответствующих коэффициентов относительнои  чувствительности. Спектры Fe 

2p3/2 аппроксимировали с уче том мультиплетнои  структуры, характернои  для Fe3+ в 

оксидных соединениях. 

Количественное определение концентрации железа в растворах проводилось 

колориметрическим методом с использованием феррозина. Измерения абсорбции 

проводились при длине волны 560 нм с помощью спектрофотометра Thermo Scientific 

Multiskan GO (Thermo Fisher Scientific Corporation; Уолтем, Массачусетс, США). 

Концентрация ионов Fe3+ впоследствии рассчитывалась путем интерполяции по 

предварительно установленнои  стандартнои  калибровочнои  кривои . 

Распределение гидродинамического диаметра наночастиц в суспензии 

оценивалось методом динамического рассеяния света (ДРС) с использованием 

системы Zetasizer Nano ZS (Malvern Panalytical Ltd., Малверн, Великобритания). Все 

измерения ДРС проводились при 25 °C с использованием одноразовых пластиковых 

кювет. 

2.5 МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ СВОИ СТВ 

Для оценки поведения магнитного гистерезиса измерения проводились при 

комнатнои  температуре с использованием коммерческого вибрационного 

магнитометра VSM–250 (Dexing Magnet Tech, Сямынь, Китаи ). Приложенное внешнее 

поле варьировалось до 1592 кА/м для отслеживания полных петель намагничивания. 

Температурные исследования намагниченности образцов проводились с 

использованием установки измерения физических величин PPMS (Quantum Design, 

США). 
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Нагрев наночастиц в переменном магнитном поле исследовали в водных 

суспензиях с заданнои  концентрациеи  магнитных частиц. Амплитуда напряже нности 

магнитного поля составляла H0 = 19,94 кА/м (250 Э), частота – f =  393 кГц. 

Изменение температуры суспензии  регистрировали с использованием инфракраснои  

тепловизионнои  камеры FLIR Systems (США). Удельную мощность потерь SLP 

рассчитывали с использованием выражения (44). 

Измерения времен релаксации T1 и T2 проводились с помощью магнитно–

резонансного томографа ClinScan (Bruker BioSpin MRI GmbH, Эттлинген, Германия), 

работающего при напряженности магнитного поля 7 Тл и температуре 23 °C. Были 

приготовлены водные растворы образцов с концентрациями Fe3+ 0,125, 0,25, 0,5, 1,0 и 

2,0 мМ. 

Для измерении  T1 использовалась последовательность инверсионного 

восстановления спинового эха с временем эха TE = 6,5 мс и временем инверсии TI в 

диапазоне от 50 до 2500 мс. Кривые восстановления сигнала аппроксимировались 

моноэкспоненциальнои  функциеи  для извлечения времени продольнои  релаксации 

(T1) для каждои  концентрации. 

Для измерении  T2 использовалась многоспиновая последовательность 

спинового эха с временем повторения (TR) 10 000 мс и набором времен эха (TE) в 

диапазоне от 8 до 240 мс. Кривая затухания сигнала для каждои  концентрации 

аппроксимировалась моноэкспоненциальнои  функциеи . 
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ГЛАВА 3. ИССЛЕДОВАНИЯ СТРУКТУРЫ И ФУНКЦИОНАЛЬНЫХ СВОИ СТВ 

НАНОЧАСТИЦ НА ОСНОВЕ ФЕРРИТОВ ДЛЯ ИСПОЛЬЗОВАНИЯ В БИОМЕДИЦИНЕ И КАТАЛИЗЕ 

3.1 МЕХАНОХИМИЧЕСКИИ  СИНТЕЗ И ФУНКЦИОНАЛЬНЫЕ СВОИ СТВА НАНОЧАСТИЦ МАГНЕТИТА 

В данном разделе наночастицы Fe3−xCoxO4 (где x = 0, 0,5, 1,0) были получены 

методом мокрого высокоэнергетического шарового измельчения порошка железа 

(99,99 %) с добавлением дистиллированнои  воды и поверхностно–активного 

вещества тринатрии цитрата по реакции (53): 

 

(3–x)Fe + xCo + 4H2O → Fe3–xCoxO4 + 4H2, (53) 

 

Механохимическии  синтез проводили с использованием 

высокоэнергетическои  шаровои  мельницы планетарного типа Активатор–2S 

(Активатор, Россия), стальные стаканы и шары, соотношение масс шаров к массе 

смеси составило 200:20, скорость вращения стаканов 800 об./мин., синтез проводили 

в воздушнои  среде до 25 часов. 

Согласно данным рентгеноструктурного анализа, в процессе синтеза образца 

Fe3–xCoxO4 (x = 0) путем измельчения смеси α–Fe и H2O активно протекали процессы 

окисления α–Fe (A2, Im3̅m). Это привело к образованию оксида железа Fe3O4 (H11, 

Fd3̅m) со структурои  шпинели (рисунок 9). Массовая доля фазы Fe3O4 постепенно 

увеличивалась с увеличением времени измельчения с 40 % (после 2 часов 

измельчения) до 84 % (после 24 часов измельчения). Однако после 15 часов 

измельчения доля Fe3O4 переставала изменяться. Данные рентгеноструктурного 

анализа показали, что размер кристаллитов в процессе измельчения увеличивался 

(таблица 3), что может быть обусловлено консолидациеи  частиц после их 

образования в процессе измельчения. 
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Рисунок 9 – Дифрактограммы образцов Fe3–xCoxO4 (x = 0) после 
высокоэнергетического измельчения в шаровои  мельнице в течение: 

2 ч (а); 8 ч (б); 15 ч (в) 
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Таблица 3 – Данные рентгеноструктурного анализа и измерения магнитных свои ств 
образцов Fe3–xCoxO4 (x = 0) после высокоэнергетического измельчения в шаровои  
мельнице 

Время, 
ч 

Доля фаз, % Период 
решетки a 
Fe3O4, нм 

Размер 
кристаллитов 

Fe3O4,нм 

Магнитные свои ства 

Fe3O4 α–Fe 
Hc, 

кА/м 
σs, 

А·м2/кг 
σr, 

А·м2/кг 
σr/σs 

2 40 ± 1 60 ± 2 0,8396 ± 0,0002 11,3 ± 0,5 13 ± 1 135 ± 1 16 ± 1 
0,12 ± 
0,1 

4 64 ± 2 36 ± 2 0,8398 ± 0,0002 13,0 ± 0,8 17 ± 1 125 ± 1 19 ± 1 
0,15 ± 
0,1 

6 58 ± 2 42 ± 2 0,8400 ± 0,0002 12,0 ± 0,9 15 ± 1 124 ± 1 17 ± 1 
0,14 ± 
0,1 

8 77 ± 2 23 ± 1 0,8399 ± 0,0001 14,8 ± 0,6 15 ± 1 118 ± 1 16 ± 1 
0,14 ± 
0,1 

10 75 ± 2 25 ± 1 0,8402 ± 0,0002 14,1 ± 0,8 15 ± 1 106 ± 1 19 ± 1 
0,18 ± 
0,1 

12 81 ± 3 19 ± 1 0,8401 ± 0,0001 16,2 ± 0,7 14 ± 1 104 ± 1 16 ± 1 
0,15 ± 
0,1 

15 82 ± 2 18 ± 1 0,8406 ± 0,0001 15,0 ± 0,8 12 ± 2 101 ± 1 12 ± 1 
0,12 ± 
0,1 

24 84 ± 2 16 ± 1 0,8409 ± 0,0001 16,7 ± 0,6 11 ± 2 95 ± 1 14 ± 1 
0,15 ± 
0,1 

 

Измерения магнитных свои ств образцов Fe3–xCoxO4 (x = 0) (рисунок 10, таблица 

3) показали, что удельная намагниченность насыщения снижалась в процессе 

измельчения. Поскольку α–Fe обладает намного более высокими значениями 

удельнои  намагниченность насыщения ≈ 220 А·м2/кг [191, 192] по сравнению с 

магнетитом 92 А·м2/кг [151, 193], в первую очередь, снижение массовои  доли железа 

и приводит к снижению удельнои  намагниченности насыщения образца, что 

полностью соответствует данным фазового анализа. Значения удельнои  

намагниченности насыщения образцов выше 95 А·м2/кг подтвердили наличие 

остаточного железа. Коэрцитивная сила образцов в процессе измельчения 

изменялась незначительно. 
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Рисунок 10 – Петли магнитного гистерезиса образцов Fe3–xCoxO4 (x = 0) 

 

Фазовыи  анализ образца Fe3–xCoxO4 (x = 0,5) также выявил окисление смеси α–

Fe (A2, Im3̅m) и α–Co (A3, P63/mmc) в процессе измельчения и образование феррита 

кобальта со структурным типом шпинели (рисунок 11, таблица 4). Массовая доля 

феррита кобальта достигла 85% после 15 часов измельчения. Наблюдался рост 

периода решетки (по сравнению с образцом Fe3–xCoxO4 (x = 0), таблицы 3 и 4) при 

добавлении Co, что подтвердило образование феррита кобальта. Остаточная фаза α–

Fe, вероятно, представляет собои  твердыи  раствор по типу замещения. Твердыи  

раствор Fe–Co невозможно отличить от α–Fe, поскольку атомные радиусы Fe и Co 

очень близки друг к другу. В связи с этим, соответствующии  сдвиг линии  на 

дифрактограмме у фазы α–Fe не наблюдался. 
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Таблица 4 – Результаты рентгеноструктурного анализа и измерения магнитных 
свои ств образцов Fe3–xCoxO4 (x = 0,5) после высокоэнергетического измельчения в 
шаровои  мельнице 

Врем
я, ч 

Доля фаз, % Период 
решетки 
a Fe3–

xCoxO4, нм 

Размер 
кристалл
итов Fe3–
xCoxO4, nm 

Магнитные свои ства 

Fe3–xCoxO4 α–Fe Co 
Hc, 

кА/м 
σs, 

А·м2/кг 
σr, 

А·м2/кг 
σr/σs 

2 32 ± 1 62 ± 1 
6 ± 
1 

0,8411 ± 
0,0002 

15,3 ± 0,9 17 ± 1 134 ± 1 13,2 ± 0,2 
0,10 ± 
0,1 

5 56 ± 1 42 ± 1 
2 ± 
1 

0,8385 ± 
0,0002 

16,2 ± 0,7 24 ± 1 115 ± 1 17,1 ± 0,2 
0,15 ± 
0,1 

8 62 ± 1 36 ± 1 
2 ± 
1 

0,8398 ± 
0,0002 

16,8 ± 0,9 33 ± 1 101 ± 1 20,4 ± 0,2 
0,20 ± 
0,1 

12 79 ± 1 20 ± 1 
1 ± 
1 

0,8385 ± 
0,0001 

17,7 ± 0,7 38 ± 1 92 ± 1 23,5 ± 0,2 
0,26 ± 
0,1 

15 84 ± 1 16 ± 1 –  
0,8402 ± 
0,0002 

19,9 ± 1,0 40 ± 1 83 ± 1 25,3 ± 0,2 
0,30 ± 
0,1 

 

 

Рисунок 11 – Дифрактограммы образцов Fe3–xCoxO4 (x = 0,5) после 
высокоэнергетического измельчения в шаровои  мельнице в течение: (а) 2 ч; (б) 8 

ч; (в) 15 ч 
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Удельная намагниченность насыщения образцов Fe3–xCoxO4 (x = 0,5) (рисунок 

12, таблица 4) снижалась в процессе измельчения аналогично образцам Fe3–xCoxO4 (x 

= 0). Однако полученные значения были систематически меньше, поскольку 

замещение Co снижает удельную намагниченность насыщения шпинели и 

увеличивает значения константы магнитокристаллическои  анизотропии [194]. Это 

также повлияло на значения остаточнои  намагниченности и коэффициента 

прямоугольности (σr/σs) образцов, поскольку оба параметра увеличивались в 

процессе измельчения. После 15 часов измельчения коэффициент прямоугольности 

(σs/σr) составил 0,3, что вдвое выше, чем у образцов Fe3–xCoxO4 (x = 0). Коэрцитивная 

сила образцов Fe3–xCoxO4 (x = 0,5) увеличивалась в процессе измельчения, поскольку 

процесс образования феррита кобальта продолжался вплоть до 12 часов 

измельчения, а фаза элементарного α–Co все еще наблюдалась на дифрактограмме 

(рисунок 11). 

 

 

Рисунок 12 – Петли магнитного гистерезиса образцов Fe3–xCoxO4 (x = 0,5) 
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На рисунке 13а представлены петли магнитного гистерезиса образцов Fe3–

xCoxO4 (x = 0,5) в диапазоне температур 2–300 К, а на рисунке 13б показана 

зависимость коэрцитивнои  силы от температуры. Использование закона Шаррока 

[195, 196, 197] для однодоменных случаи но ориентированных невзаимодеи ствующих 

наночастиц позволяет рассчитать температуру блокировки наночастиц следующим 

образом: 

 

 
Hc(T)  =  Hc(T = 0) ∙ [1 − (

T

TB
)

2

3
], (54) 

 21 ∙ kB ∙ TB ≈ Keff ∙ V (55) 

Для оценки объема наночастиц (V) можно использовать значения температуры 

блокировки (TB) и эффективнои  константы анизотропии (Keff) в уравнении (55), где 

kB – постоянная Больцмана, множитель 21 соответствует частоте измерения на 

вибрационном магнетометре [197]. Экспериментальные значения, соответствующие 

рисунку 13б, позволили определить TB ≈ 344 К. Согласно [198], константа 

анизотропии феррита кобальта Fe3–xCoxO4 постепенно увеличивается в диапазоне x ∈ 

[0; 0,67]. Использование линеи нои  интерполяции Keff (263 кДж/м3 для феррита 

кобальта x = 0,5) дает значения диаметра наночастиц ≈ 10 нм, что примерно 

соответствует данным рентгеноструктурного анализа. 

 

 

Рисунок 13 – Магнитные свои ства образца Fe3–xCoxO4 (x = 0,5) после 15 ч 
измельчения при 2–300 К: (а) Петли гистерезиса; (б) Температурная зависимость 

коэрцитивнои  силы с аппроксимациеи  с помощью выражения (54) 
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Результаты исследования образцов Fe3–xCoxO4 (x = 1,0) также выявили 

протекание аналогичных процессов окисления α–Fe и α–Co с образованием феррита 

Fe3–xCoxO4 со структурои  обращеннои  шпинели (рисунок 14); кинетика этого процесса 

была аналогична образцам Fe3–xCoxO4 (x = 0,5). Однако в случае образцов Fe3–xCoxO4 (x 

= 1,0) образование фаз Co3O4 (H11, Fd3̅m) и CoO(OH) (F51, R3̅m) наблюдалось после 

кратковременного измельчения (до 5 часов). Фаза типа Im3m может быть 

представлена твердым раствором Fe–Co вместо α–Fe по тои  же причине, что описана 

в фазовом анализе образцов Fe3–xCoxO4 (x = 0,5). Удельная намагниченность 

насыщения образцов Fe3–xCoxO4 (x = 1,0) после 15–часового измельчения была ниже, 

чем у образца Fe3O4 (x = 0), что было обусловлено высоким содержанием кобальта 

(таблица 5, рисунок 14). По тои  же причине коэрцитивная сила, остаточная 

намагниченность и отношение прямоугольности (σs/σr) были выше, так как они 

напрямую определяются значениями константы магнитокристаллическои  

анизотропии. Магнитные свои ства образцов Fe3–xCoxO4 (x = 1,0) были значительно 

схожи со свои ствами образцов x = 0,5. Согласно [198], константа 

магнитокристаллическои  анизотропии магнетита составляет 11 кДж/м3. Она 

постепенно увеличивается до 294 кДж/м3 при x = 0,67, а затем уменьшается до 

200 кДж/м3 при x = 1 [198, 199]. Следовательно, константы магнитокристаллическои  

анизотропии анизотропии образцов Fe3–xCoxO4 (x = 1,0) и Fe3–xCoxO4 (x = 0,5) должны 

быть соизмеримы уровне, что объясняет сходство их магнитных свои ств. 

 

Таблица 5 – Данные рентгеноструктурного анализа и измерения магнитных свои ств 
образцов Fe3–xCoxO4 (x = 1,0) после высокоэнергетического измельчения в шаровои  
мельнице 

Время, 
ч 

Доля фаз, % Период 
решетки 
a Fe3O4, 
нм 

Размер 
кристаллитов 

Fe3O4,нм 

Магнитные свои ства 

Fe3–
xCoxO4 

α–
Fe 

Co CoO(OH) 
Hc, 

кА/м 
σs, 

А·м2/кг 
σr, 

А·м2/кг 
σr/σs 

2 35 ± 1 
55 
± 
1 

5 
± 
1 

5 ± 1 
0,8435 ± 
0,0002 

15,7 ± 0,8 
16 ± 
1 

142 ± 1 
14,3 ± 
0,2 

0,10 
± 0,1 

5 56 ± 1 
40 
± 
1 

4 
± 
1 

– 
0,8442 ± 
0,0002 

17,1 ± 0,7 
26 ± 
1 

110 ± 1 
19,0 ± 
0,2 

0,17 
± 0,1 

8 72 ± 1 
27 
± 
1 

1 
± 
1 

– 
0,8470 ± 
0,0002 

18,5 ± 0,6 
32 ± 
1 

109 ± 1 
23,4 ± 
0,2 

0,21 
± 0,1 

12 75 ± 1 
25 
± 
1 

– – 
0,8485 ± 
0,0001 

19,2 ± 0,6 
44 ± 
1 

100 ± 1 
26,6 ± 
0,2 

0,27 
± 0,1 

15 85 ± 1 
15 
± 
1 

– – 
0,8489 ± 
0,0002 

21,3 ± 0,7 
39 ± 
1 

81 ± 1 
23,0 ± 
0,2 

0,28 
± 0,1 
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Рисунок 14 – Дифрактограммы образцов Fe3–xCoxO4 (x = 1,0) после 
высокоэнергетического измельчения в шаровои  мельнице в течение: (a) 2 ч; (б) 8 

ч; (в) 15 ч 
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Рисунок 15 – Петли магнитного гистерезиса образцов Fe3–xCoxO4 (x = 1,0) 

 

Мессбауэровские спектры (рисунок 16) образцов Fe3–xCoxO4 (x = 0) и Fe3–xCoxO4 

(x = 0,5) можно охарактеризовать тремя секстетами (таблица 6). Значения 

сверхтонкого магнитного поля секстетов μ0Hhf ≈ 48,125 Тл (компоненты S1) и μ0Hhf ≈ 

45,625 Тл (компоненты S2) соответствуют тетраэдрическому и октаэдрическому 

окружению ионов Fe в структуре обращеннои  шпинели, соответственно. Секстет S3 со 

значением сверхтонкого магнитного поля μ0Hhf ≈ 32,75 – 34,125 Тл соответствует α–

Fe, а увеличение значения указывает на образование твердого раствора кобальта в α–

Fe, поскольку известно, что кобальт увеличивает значения сверхтонкого магнитного 

поля [200]. С увеличением содержания кобальта наблюдалось увеличение 

относительнои  доли секстета твердого раствора на основе α–Fe, что было связано с 

уменьшением концентрации Fe в фазе Fe3–xCoxO4. 
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Рисунок 16 – Мессбауэровские спектры образцов после 15 часов 
высокоэнергетического измельчения в шаровои  мельнице: (a) Fe3–xCoxO4 (x = 0); 

(b) Fe3–xCoxO4 (x = 0,5); (c) Fe3–xCoxO4 (x = 1,0). 
 



125 
 

Таблица 6 – Сверхтонкие параметры мессбауэровских спектров образцов Fe3–xCoxO4 
после 15 часов высокоэнергетического измельчения в шаровои  мельнице (Is – 
изомерныи  сдвиг, Qs – квадрупольное расщепление, μ0Hhf – сверхтонкое магнитное 
поле). 

Образец Компоненты Is, мм/с Qs, мм/с μ0Hhf, Тл 
Доля 

компоненты, 
% 

Fe3–xCoxO4 
(x = 0) 

S1 0,2516 –0,0386 48,08 39,24 
S2 0,7014 0,0545 45,63 55,09 
S3 –0,0080 0,0225 32,70 5,67 

Fe3–xCoxO4 
(x = 0,5) 

S1 0,2919 –0,0085 48,53 33,22 
S2 0,6410 0,0054 45,31 57,21 
S3 –0,0029 –0,0040 33,15 9,57 

Fe3–xCoxO4 
(x = 1,0) 

S1 0,2867 –0,0202 48,25 33,02 
S2 0,6355 0,0088 45,30 48,07 
S3 0,0292 –0,0032 34,13 18,91 

 

Согласно данным ПЭМ (рисунок 17) образцы после 15 ч измельчения 

представляли собои  дисперсные частицы с размерами в десятки нанометров. Для 

более детального анализа для всех образцов были построены гистограммы 

распределения (рисунок 17). Распределения описывались логнормальными 

распределениями со следующим средними размерами частиц: 16 ± 7 нм для образца 

Fe3–xCoxO4 (x = 0), 16 ± 5 нм для образца Fe3–xCoxO4 (x = 0,5), 14 ± 5 нм для образца Fe3–

xCoxO4 (x = 1,0). Полученные данные согласуются с результатами 

рентгеноструктурного анализа и размерами, оцененными с использованием закона 

Шаррока. Детальныи  анализ светлопольных изображении  отдельных частиц не 

выявил наличия дополнительного контраста внутри частиц, что подтвердило 

отсутствие субструктурных элементов синтезированных частиц. Однодоменныи  

критическии  размер феррита кобальта считается равным 28 нм [201], 34 нм [202], 40 

нм [203, 204], 80 нм [205] или даже 100 нм [206] в зависимости от условии  синтеза и 

структуры конечного материала. Следовательно, все полученные частицы имели 

среднии  размер кристаллитов менее 28 нм, поэтому они должны были находиться в 

однодоменном состоянии. 
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Рисунок 17 – Изображения образцов, полученные с помощью ПЭМ после 15 ч 
измельчения: (а) Fe3–xCoxO4 (x = 0); (б) Fe3–xCoxO4 (x = 0,5); (в) Fe3–xCoxO4 (x = 1,0). 

 

Результаты температуры нагрева образцов Fe3–xCoxO4 при внесении в 

высокочастотное поле (рисунок 18, таблица 7) показали выраженныи  нагрев 

образцов x = 0.0 и x = 1,0. Образец Fe3–xCoxO4 (x = 0) быстро нагрелся, на 63 градуса, 

после выдержки в течение 37 с во внешнем магнитном поле. Высокие значения 

расчетных параметров SLP и ILP, приведенные в Таблице 7, объясняются в основном 

соотношением коэрцитивнои  силы образца и амплитуды переменного поля. 

Удельные потери образцов Fe3–xCoxO4 (x = 0,5) и Fe3–xCoxO4 (x = 1,0) были снижены, 

поскольку их коэрцитивная сила превышает значение амплитуды переменного поля, 

поэтому процесс перемагничивания происходит по частнои  петле магнитного 

гистерезиса меньшеи  площади. Более того, образец Fe3–xCoxO4 (x = 0) обладал самым 

высоким значением намагниченности насыщения по сравнению с другими 

образцами, поскольку остаточное α–Fe увеличивает площадь петли магнитного 

гистерезиса. Экспериментальные значения SLP и ILP были не ниже, чем у агентов на 

основе оксида железа, включая феррит кобальта. 
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Таблица 7 – Результаты измерении  магнитнои  гипертермии образцов Fe3–xCoxO4. 

Образец 
(х) 

Время 
нагрева, 
сек. 

Частота 
поля f, 
кГц 

Амплитуда 
поля H, 
кА/м 

Температура 
начала 

нагрева Tinitial, 
°C 

Температура 
конца нагрева 

Tfinal, °C 

SLP, 
Вт/г 

ILP, 
нН·м2/кг 

Fe3–
xCoxO4 
(x = 0) 

37 261 20 21 84 164 1,57 

Fe3–
xCoxO4 
(x = 0,5) 

37 261 20 21 –  –  –  

Fe3–
xCoxO4 
(x = 1,0) 

37 261 20 21 47 68 0,65 

 

 

 

 

Рисунок 18 – Нагрев образцов во внешнем магнитном поле через 0 сек. (а), 15 
сек. (б), 20 сек. (в), 40 сек. (г) после включения поля 

  



128 
 

3.2 ИССЛЕДОВАНИЕ ВЛИЯНИЯ ВЫСОКОЭНЕРГЕТИЧЕСКОГО ИЗМЕЛЬЧЕНИЯ НА ФОРМИРОВАНИЕ 

ФУНКЦИОНАЛЬНЫХ СВОИ СТВ НАНОЧАСТИЦ МАГНЕТИТА 

В данном разделе для получения магнетита использовали порошок железа 

(99,99 %) и водныи  раствор перекиси водорода (37 %), которые смешивались и 

загружались в стаканы для механохимического синтеза. Механохимическии  синтез 

проводили с использованием высокоэнергетическои  шаровои  мельницы 

планетарного типа Активатор–2S (Активатор, Россия), стальные стаканы и шары, 

соотношение масс шаров к массе смеси составило 200:20, скорость вращения стаканов 

800 об./мин., синтез проводили в воздушнои  среде в течение 25 часов. На следующем 

этапе полученныи  магнетит подвергался мокрому измельчению с использованием 

шаровои  мельницы PM400 (Retsch, Германия). В качестве гарнитуры использовали 

стальные стаканы и шары с размерами 3–15 мм, скорость вращения стаканов 400 

об./мин., Измельчение проводилось в среде воды и октадецена с максимальнои  

длительностью 50 часов. В качестве поверхностноактивнх веществ (ПАВ) для воды 

использовали цитрат натрия (97 %), соотношение масс шаров, порошка, воды и 

цитрата натрия составило: 200:2:20:1. Для октадецена использовали олеиновую 

кислоту, а соотношение масс шаров, порошка, октадецена и олеиновыи  кислоты 

составило: 200:2:30:2. 

По данным фазового анализа (рисунок 19а) использование перекиси водорода 

вместо воды, за счет создания более окислительнои  среды, позволяет проводить 

полное окисление железа с достижением однофазного состояния в процессе 

механохимического синтеза в течение 25 часов. Результаты мессбауэровскои  

спектроскопии подтверждают образование магнетита (рисунок 19б), поскольку на 

спектре присутствует два секстета, соответствующие наличию ионов железа в двух 

неэквивалентных позициях с тетраэдрическим и октаэдрическим окружением 

кислородом. Секстет ST с изомерным сдвигом 0,28 мм/с соответствует 

тетраэдрическому окружению, а секстет SO с изомерным сдвигом 0,66 мм/с – 

октадрическому окружению ионов железа. Отношение площади секстета 

тетраэдрическои  позиции (ST) к площади октаэдрическои  позиции (SO) близко к 0,5, 

что соответствует стехиометрическому магнетиту, поскольку в структуре шпинели 

октаэдрических позиции  в два раза больше.  
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Рисунок 19 – Дифрактограмма (а), мессбауэровскии  спектр (б), 
микроструктура (в) и магнитные свои ства (г) образца, полученного методом 

механосинтеза в среде перекиси водорода в течение 25 ч 
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По данным СЭМ (рисунок 19в) полученные порошки представляли собои  

агломераты с размерами порядка 10 мкм, которые состоят из более мелких частиц с 

размерами < 1 мкм. Синтезированные образцы имели сниженные значения 

75,8 А·м2/кг, по сравнению со стехиометрическим магнетитом в массивном состоянии 

(92 А·м2/кг [151, 193, 207]). Более низкие значения намагниченности насыщения 

могут быть связаны с наличием других фаз, прежде всего гематита, однако 

присутствие других фаз не обнаруживается ни по данным фазового анализа (рисунок 

19а), ни по данным мессбауэровскои  спектроскопии (рисунок 19б). Снижение 

намагниченности таже может быть связано с образованием наночастиц, для которых 

уменьшение размера приводит к снижению анизотропии частиц за счет увеличения 

вклада поверхности. Данныи  эффект характерен для наночастиц и неоднократно 

наблюдался на наночастицах магнетита [110] и других систем [208, 209]. Таким 

образом, синтезированные частицы имеют очень широкое распределение по 

размерам и не могут использоваться для биомедицинских приложении  поэтому 

полученныи  образец был подвергнут измельчению в двух средах: воде с добавкои  в 

качестве ПАВ цитрата натрия и в октадецене с добавкои  в качестве ПАВ олеиновои  

кислоты. 

3.2.1 Исследование влияния измельчения в воде с добавкои  цитрата натрия 

Полученныи  с использованием перекиси водорода порошок магнетита 

подвергался измельчению в воднои  среде с добавкои  цитрата натрия в течение 5, 10, 

20 ,30 и 50 часов. После каждого интервала стаканы полностью освобождались и 

проводилось комплексное исследование полученных материалов. По результатам 

фазового анализа измельчение не приводит к изменению фазового состава (рисунок 

20, таблица 8) образцы при измельчении до 50 часов по–прежнему однофазные и 

содержат только магнетит. Период решетки магнетита не меняется в пределах 

погрешности, однако анализ уширения дифракционных линии  показал, что в 

процессе измельчения среднии  размер кристаллитов монотонно уменьшается с 

23,7±0,5 до 11,6±0.3 нм. Результаты измерения магнитных свои ств (рисунок 20а, 

таблица 8) показывают, что в процессе измельчения происходит снижение 

намагниченности насыщения, что связано c увеличением доли наночастиц за счет 

снижения анизотропии частиц из–за увеличения вклада поверхности. Уменьшение 

коэрцитивнои  силы связано с образованием суперпарамагнитных частиц поскольку 
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переход в суперпарамагнитное состояние для магнетита наблюдается в диапазоне 

10 нм [104]. Однако рентгеноструктурныи  анализ и измерения магнитных свои ств 

являются интегральными методами и не дают информации о распределении частиц 

по размерам, количество наночастиц в синтезированных образцах является 

достаточно важным вопросом. Для оценки количества наночастиц по отношению к 

общеи  массе образца в зависимости от времени измельчения предложена следующая 

методика. Полученные измельчением образцы в водном растворе обрабатывались 

ультразвуком и определялась концентрация железа (измельченное состояние (ИС)), 

затем растворы подвергались центрифугированию в режиме 2 000 об./мин. в течение 

10 минут (центрифугированное состояние (ЦС)) и повторному определению 

концентрации железа. В процессе центрифугирования крупные частицы осаждались, 

а надосодочная жидкость содержала стабильные наночастицы, на двух полученных 

фракциях также методом ДРС был определен среднии  гидродинамическии  размер 

частиц, а доля стабильных в растворе наночастиц оценивалась с использованием 

выражения (56): 

 

 

αстаб =  
CЦС

CИС
∙ 100% (56) 

где αстаб – доля стабильных в водном растворе наночастиц; 

CИС – концентрация железа в растворе после измельчения (измельченное 

состояние); 

CЦС – концентрация железа в растворе после центрифугирования 

(центрифугированное состояние). 

 

Таблица 8 – Результаты фазового анализа и магнитных свои ств образцов при 
измельчении в воднои  среде с добавками цитрата натрия 

Время 
измельче-
ния, ч 

Параметры фазы Fe3O4 Магнитные свои ства 
SLP ИС, 
Вт/г 

SLP ЦС, 
Вт/г 

Период 
решетки, нм 
(±0,0003) 

Размер 
кристал-
литов, нм 

Hc, кА/м σr, Ам2/кг σs, Ам2/кг 

0 0,8377  23,7 ± 0,5 11,5 ± 0,6 11,9 ± 0,2 75,8 ± 0,7 – – 

5 0,8379 20,6 ± 0,5 11,4 ± 0,6 10,8 ± 0,2 70,9 ± 0,7 
1147 ± 
57 

139 ± 21 

10 0,8383 17,5 ± 0,4 11,4 ± 0,6 10,4 ± 0,2 67,0 ± 0,6 
1116 ± 
56 

124 ± 20 

20 0,8379 14,9 ± 0,3 8,9 ± 0,4 6,7 ± 0,1 58,3 ± 0,6 727 ± 43 100 ± 19 
30 0,8382 12,5 ± 0,3 7,2 ± 0,4 5,6 ± 0,1 58,2 ± 0,6 473 ± 38 139 ± 23 
50 0,8377 11,6 ± 0,3 5,9 ± 0,3 5,0 ± 0,1 57,1 ± 0,5 218 ± 23 119 ± 17 
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Рисунок 20 – Дифрактограммы образцов, полученных измельчением в 
течение 0 ч (а), 10 ч (б), 20 ч (в), 50 ч (г) в воднои  среде с добавками цитрата 

натрия 
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Рисунок 21 – Результаты исследования частиц Fe3O4, полученных методом 
мокрого измельчения в среде воды с добавкои  цитрата натрия: магнитные 
свои ства (а), результаты ДСР для измельченного и центрифугированного 
состояния (б), доля стабильных в водном растворе наночастиц (в), SLP для 
измельченного и центрифугированного состояния в зависимости от Hc (г). 

 

Результаты измерения гидродинамического размера (рисунок 21б) показали, 

что при малых временах измельчения (меньше 20 часов) среднии  размер частиц в ИС 

составляет около 250 – 300 нм, в ЦС среднии  размер частиц резко снижается (за 

5 часов) и далее находится на уровне 100 – 150 нм. При достижении 50 ч измельчения 

среднии  размер частиц в ИС приближается к среднему размеру частиц в ЦС. 

Результаты исследования доли стабильных наночастиц (рисунок 21в) показывают, 

что их доля непрерывно растет в процессе измельчения и при 50 ч измельчения 

достигает 90 %. Однако результаты РСА и магнитных свои ств указывают на то, что 
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после измельчения в течение 50 ч, в образце присутствуют суперпарамагнитные 

частицы, что не согласуется с данными ДРС. По всеи  видимости, суперпарамагнитные 

частицы в процессе центрифугирвания все же слипаются, образуя стабильные 

конгломераты с размерами 100 – 150 нм, которые видны на измерениях ДРС. 

Полученные значения собственных удельных потерь (рисунок 21г) показывают, что 

для осадка параметры потерь практически не зависят от времени измельчения и 

составляют 150–170 Вт/г, это полностью подтверждается зависимостью размера 

наночастиц (рисунок 21б, ЦС), поскольку из–за малого размера образцы имеют малую 

коэрцитивную силу, что снижает потери на перемагничивание. Наоборот, образцы в 

ИС при малых временах измельчения (< 20 ч.) обладают очень высокими значениями 

удельных потерь из–за высоких значении  коэрцитивнои  силы, которая связана с 

большим размером частиц 250 – 300 нм [210]. Увеличение времени измельчения 

ведет к уменьшению размера частиц, снижению коэрцитивнои  силы в ИС и снижению 

коэрцитивнои  силы, однако при 50 ч измельчения значения SLP для ИС и ЦС 

сравниваются за счет достижения сопоставимого размера частиц. 

Результаты ПЭМ образца магнетита, измельченного в воднои  среде с 

добавками цитрата натрия в течение 50 часов, (рисунок 22а) подтверждают данные 

РСА. На светлопольных изображениях присутствуют мелкие частицы с размерами 

порядка 10 нм равнооснои  формы. Дифракционная картина соответствует системе 

линии  магнетита (рисунок 22б). На темнопольных изображениях также видны 

отчетливо видны очень мелкие частицы, находящиеся в отражающем положении, 

используя темнопольные изображения, была построена гистограмма распределения 

(рисунок 22г) частиц по размерам, а полученные средние значения в 10 нм хорошо 

коррелируют с данными РСА и доказывают, что данные частицы при 

центрифугировании склонны к слипанию и метод ДРС, в данном случае, анализирует 

именно агломераты частиц, слипшихся после центрифугирования. 
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Рисунок 22 – Результаты ПЭМ образца магнетита, измельченного в воднои  
среде с добавками цитрата натрия в течение 50 часов: светлопольное 

изображение (а), дифракционная картина (б), темнопольное изображение (в) и 
гистограмма распределения частиц по размерам 
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3.2.2 Исследование влияния измельчения в среде октадецена с добавкои  

олеиновои  кислоты 

Аналогичные исследования влияния длительности измельчения магнетита 

были проведены в среде октадецена с добавкои  олеиновои  кислоты. После 

измельчения в течение 5, 10, 20 ,30 и 50 часов стаканы с образцами полностью 

освобождались, образцы отмывались от октадецена в дихлорметане и переводились 

в водную среду для проведения исследовании . По данным фазового анализа 

измельчение в среде октадецена с добавками олеиновои  кислоты не приводит к 

изменению фазового состава (рисунок 23, таблица 9) при измельчении до 50 часов, 

так же, как и при измельчении с цитратом натрия все измельченные образцы 

однофазные и содержат только магнетит. Период решетки магнетита не меняется в 

пределах погрешности, однако анализ уширения дифракционных линии  показал, что 

в процессе измельчения среднии  размер кристаллитов монотонно уменьшается с 

23,7±0,5 до 14,1±0,3 нм (таблица 9). Сравнение размеров кристаллитов образцов в 

разных средах (таблицы 8 и 9) показал, что в среде воды с цитратом натрия 

достигаются меньшие средние размеры кристаллитов в 11,6±0,3 нм. 

 

Таблица 9 – Результаты фазового анализа и магнитных свои ств образцов при 
измельчении в среде октадецена с добавками олеиновои  кислоты 

Время 

измельчения, ч 

Параметры фазы Fe3O4 Магнитные свои ства SLP 

ИС, 

Вт/г 

SLP 

ЦС, 

Вт/г 

Период 

решетки, нм 

Размер 

кристаллитов, нм 

Hc, 

кА/м 

σr, 

Ам2/кг 

σs, 

Ам2/кг 

0 
0,8377 ± 

0,0003 
23,7 ± 0,5 

11,5 ± 

0,6 

11,9 ± 

0,2 

75,8 ± 

0,7 
– – 

5 
0,8376 ± 

0,0003 
21,9 ± 0,5 

11,2 ± 

0,6 

11,5 ± 

0,2 

69,5 ± 

0,7 

405 ± 

16 

193 ± 

14 

10 
0,8385 ± 

0,0003 
19,4 ± 0,4 

11,4 ± 

0,6 

11,0 ± 

0,2 

66,9 ± 

0,6 

386 ± 

15 

211 ± 

15 

20 
0,8374 ± 

0,0003 
16,2 ± 0,3 

11,4 ± 

0,4 

9,6 ± 

0,1 

62,2 ± 

0,6 

38 6± 

15 

206 ± 

14 

30 
0,8388 ± 

0,0003 
15,2 ± 0,3 

10,6 ± 

0,4 

9,0 ± 

0,1 

62,4 ± 

0,6 

290 ± 

12 

183 ± 

14 

50 
0,8379 ± 

0,0003 
14,1 ± 0,3 

10,1 ± 

0,3 

8,7 ± 

0,1 

61,7 ± 

0,5 

270 ± 

14 

198 ± 

14 
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Рисунок 23 – Дифрактограммы образцов, полученных измельчением в 
течение 0 ч (а), 10 ч (б), 20 ч (в), 50 ч (г) в среде октадецена с олеиновои  кислотои  

 

Анализ зависимости намагниченности насыщения образцов, измельченных в 

среде октадецена с олеиновои  кислотои  показывает, монотонное снижение 

намагниченности насыщения измельченных образцов с 75,8±0,7 до 61,7±0,5 А·м2/кг 

(таблица 9). Причины снижения намагниченности насыщения были описаны выше, а 

сравнение значении  для разных сред показывает, что для измельчения в среде 

октадецена с олеиновои  кислотои  значения удельнои  намагниченности насыщения 

конечных образцов выше, что связано с получением более крупных частиц, по 

сравнению с измельчением в среде воды с цитратом натрия. Анализ зависимости 
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удельнои  намагниченности насыщения подтверждает данные РСА. Анализ 

зависимости коэрцитивнои  силы образцов, измельченных в среде октадецена с 

олеиновои  кислотои  показывает небольшое снижение с 11,5±0,6 кА/м до\ 

10,1±0,3 кА/м (таблица 9), которое сильно отличается от падения коэрцитивнои  силы 

для образцов, измельченных в воде с цитратом натрия: с 11,5±0,6 кА/м до 

5,9±0,3 кА/м (таблица 8), что объяснялось образованием большого количества 

суперпарамагнитных частиц с размерами менее 13 нм. Таким образом результаты РСА 

и измерения магнитных свои ств свидетельствует о том, что измельчение в среде 

октадецена с олеиновои  кислотои  представляют собои  более мягкие условия 

измельчения и позволяют получать более купные частицы. 

 

 

Рисунок 24 – Результаты исследования частиц Fe3O4 в процессе мокрого 
измельчения в среде октадецена с добавкои  олеиновои  кислоты: магнитные 

свои ства (а), результаты ДЛС для milled and centrifuged state (б), доля стабильных в 
водном растворе наночастиц (в), SLP для milled and centrifuged state versus Hc (г). 
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Результаты измерения гидродинмического размера частиц (рисунок 24б) 

показали, что в ИС среднии  размер частиц монотонно снижается с 370 до 150 нм, а в 

ЦС среднии  гидродинамическии  размер частиц находится на уровне 100 нм и 

практически не зависит от времени измельчения. Полученные значения 

гидродинамических размеров отличаются от аналогичных для измельчения в среде 

воды с цитратом натрия (рисунок 21б), данные различия могут быть связаны с 

лучшими свои ствами олеиновои  кислоты в качестве ПАВ по сравнению с цитратом 

натрия. Результаты исследования доли стабильных наночастиц (рисунок 24в) 

показывают, что их доля непрерывно растет в процессе измельчения и при 50 ч 

измельчения достигает 80 %. Анализ изменения доли стабильных частиц показывает, 

что в случае измельчения в воде с добавками цитрата натрия параметр α на 

начальных стадиях измельчения (до 20 часов) увеличивается очень быстро до 60–

75 %, в то время как при измельчении в среде октадецена с олеиновои  кислотои  

параметр альфа растет не так быстро на начальных стадиях измельчения. 

Полученные зависимости могут быть связаны с тем, что из–за более жестких условии  

измельчения в среде воды с добавками цитрата натрия происходит быстрое 

образование очень мелких суперпарамагнитных частиц наряду с существованием 

крупных частиц и образующиеся частицы обладают очень широким распределением 

по размерам. В отличие от этого при измельчении в среде октадецена с добавками 

олеиновои  кислоты процесс измельчения идет более мягко и образующиеся частицы 

имеют меньшии  разброс в распределении по размерам. Такое предположение 

подтверждается измерениями удельнои  мощности потерь (рисунок 24г), на котором 

образцы, измельченные в среде октадецена, в ИС имеют значительно меньшие 

значения параметра SLP за счет того, что много крупных однодоменных частиц с 

высокои  коэрцитивнои  силои , которые и обеспечивают большие потери на 

перемагничивание. Значения параметра SLP для образцов в ЦС, измельченных в среде 

октадецена с олеиновои  кислотои , примерно соответствуют значениям для образцов, 

измельченных в среде воды с цитратом натрия. 

Результаты ПЭМ образца магнетита, измельченного в среде октадецена с 

добавками цитрата натрия в течение 50 часов, (рисунок 25а) подтверждают данные 

РСА. На светлопольных изображениях присутствуют мелкие частицы с размерами 

порядка 10 нм равнооснои  формы. Дифракционная картина соответствует системе 

линии  магнетита (рисунок 25б). На темнопольных изображениях также отчетливо 
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видны очень мелкие частицы, находящиеся в отражающем положении, используя 

темнопольные изображения, была построена гистограмма распределения (рисунок 

25г) частиц по размерам, а полученные средние значения в 10 нм хорошо 

коррелируют с данными РСА. Сравнение построенных гистограммы распределения 

(рисунки 22г и 25г) подтверждают полученные результаты и свидетельствуют о том, 

что измельчение в среде воды с добавками цитрата натрия позволяет получать более 

мелкие частицы. 

 

 

Рисунок 25 – Результаты ПЭМ образца магнетита, измельченного в воднои  
среде с добавками цитрата натрия в течение 50 часов: светлопольное 

изображение (а), дифракционная картина (б), темнопольное изображение (в) и 
гистограмма распределения частиц по размерам 
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3.2.3 Исследования цитотоксичности 

Результаты исследовании  цитотоксичности наночастиц Fe3O4, полученных 

высокоэнергетическим шаровым измельчением в двух различных средах в течение 

50 ч, представлены на рисунке 26а. В то время как частицы, измельченные в воде с 

цитратом натрия, продемонстрировали токсичность, частицы, измельченные в 

октадецене с олеиновои  кислотои  и затем модифицированные Pluronicом, не 

проявили сильного токсического эффекта. Различие в токсичности может быть 

связано с размером частиц, поскольку в образце, измельченном в воде с цитратом 

натрия, преобладала фракция частиц размером менее 10 нм (более 70%). Этот эффект 

также может быть связан с различным состоянием поверхности частиц при 

использовании различных поверхностно–активных веществ. Значительное различие 

в цитотоксичности может быть связано с различнои  структурои  поверхности 

исследуемых наночастиц. Образец, модифицированныи  цитратом, проявил 

относительно высокую цитотоксичность (рисунок 26а) и значительныи  

отрицательныи  заряд на поверхности (рисунок 26б). Такая поверхность могла бы 

привести к медленному растворению ядра оксида железа, когда наночастицы были 

интернализованы клетками в везикулы – пищеварительные органеллы с кислым pH, 

которыи  может со временем опускаться до 4,7. Эта кислая среда способствовала 

высвобождению ионов Fe3+, которые обладают высокои  окислительнои  активностью, 

что приводит к образованию активных форм кислорода и запуску 

запрограммированного пути клеточнои  смерти, называемого ферроптозом [211]. В 

случае образца, модифицированного Pluronicом, ядро оксида железа было заключено 

в двои ную оболочку из органических соединении  –  олеиновои  кислоты и Pluronic –  и 

имело небольшои  положительныи  заряд (рисунок 26б). Эта структура имеет 

гидрофобную прослои ку между ядром и окружающеи  средои , что может 

препятствовать растворению ядра и уменьшать утечку ионов Fe3+ [210]. 
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Рисунок 26 – Результаты исследовании  цитотоксичности на клетках 
PC3 наночастиц, полученных измельчением в среде воды с добавками 
цитрата натрия (а) и октадецена с добавками олеиновои  кислоты (б) 
 

3.3 ИССЛЕДОВАНИЕ ВЛИЯНИЯ КОМПЛЕКСНОГО ЛЕГИРОВАНИЯ НА ФОРМИРОВАНИЕ 

ФУНКЦИОНАЛЬНЫХ СВОИ СТВ НАНОЧАСТИЦ ФЕРРИТОВ 

В качестве исходных компонентов в работе использовали порошки железа 

(99,9%), цинка (99,9%) и дистиллированную воду. Все компоненты смешивались 

исходя из химическои  реакции (57) и подвергались механохимическому синтезу. 

(3 − x)Fe + xZn + 4H2O →  ZnxFe3−xO4 + 4H2 ↑ (57) 

где х = 0,125; 0,25; 0,5; 1. 

 

Механохимическии  синтез проводили с использованием 

высокоэнергетическои  шаровои  мельницы планетарного типа PM400 (Retsch, 

Германия), стальные стаканы и шары, соотношение масс шаров к массе смеси 

составило 200:20, скорость вращения стаканов 800 об./мин., синтез проводили в 

воздушнои  среде с временем синтеза до 70 часов. 

По данным фазового анализа в процессе механохимического синтеза образца 

ZnFe2O4 (х = 1,0) на начальных стадиях измельчения происходит полное окисление 

цинка за первые 10 часов с одновременным окислением железа до магнетита 

(рисунок 27а, таблица 10). Дальнеи шее измельчение ведет к снижению доли α–Fe и 

ZnO c увеличением доли феррита ZnxFe3–xO4. Измельчение в течение 85 часов 

приводит к образованию однофазного состояния (таблица 10, рисунок 27в). Анализ 

зависимости периода решетки фазы ZnxFe3–xO4 для х = 1 (таблица 10) показывает, что 
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при увеличении времени измельчения происходит его увеличение с 8,417 A  до 

8,461 A , что свидетельствует об образовании феррита цинка, причем содержание Zn в 

феррите непрерывно растет в процессе измельчения. При достижении времени 

измельчения 50 ч увеличение периода решетки фазы ZnxFe3–xO4 для образца х = 1 

прекращается и далее немного снижается. Сравнение периодов решетки фазы ZnxFe3–

xO4 образца х = 1 показывает, что состав фазы ZnxFe3–xO4 образца х = 1 при времени 

измельчения 10 ч близок к чистому магнетиту, а после 85 ч измельчения образуется 

чистыи  цинковыи  феррит ZnFe2O4. Анализ размера кристаллитов фазы ZnxFe3–xO4 

образца х = 1, полученныи  из анализа уширения дифракционных линии , показывает, 

что в процессе измельчения происходит монотонныи  рост кристаллитов фазы ZnxFe3–

xO4 с 88 A  до 111 A . 

 

Таблица 10 – Результаты рентгеноструктурного анализа образцов х = 0,0 (а); х = 0,125 
(б); х = 0,25 (в); х = 0,5 (г); х = 1,0 (д); в зависимости от времени измельчения 

Время 
измельчения, ч 

Доля фаз, % 
dZnxFe3–xO4, A  

а ZnxFe3–xO4, 
нм ZnxFe3–xO4 Fe Zn ZnO 

х = 0,0 
0 – 100 – – – – 
5 32 68 – – 130 0,8396 
15 77 23 – – 141 0,8399 
25 100 – – – 167 0,8401 

х = 0,125 
0 0 100 0 0   
5 32 68 0 0 107 0,840 
15 75 25 0 0 181 0.8423 
25 100 0 0 0 163 0,8420 

х = 0,25 
0 0 90 10 0 – – 
5 28 60 0 12 88 – 
15 82 18 0 0 128 0,84120 
20 93 7 0 0 140 0,84140 
25 100 0 0 0 170 0,84171 

х = 0,5 
0 0 81 19 0 – – 
15 38 45 0 17 59 0,8430 
25 70 30 0 0 64 0,8461 
35 78 22 0 0 88 0,8448 
45 84 16 0 0 100 0,8441 
50 88 12 0 0 109 0,8439 
55 94 6 0 0 126 0,8430 
60 96 4 0 0 125 0,8429 
70 100 0 0 0 132 0,8424 

х = 1,0 
0 0 63 37 0   
10 21 36 0 43 80 0,8417 
20 42 28 0 30 88 0,8427 
25 45 28 0 27 88 0,8460 
45 72 17 0 11 117 0,8460 
50 76 15 0 9 119 0,8461 
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продолжение таблицы 10 
60 82 12 0 6 114 0,8458 
70 94 6 0 0 109 0,8450 
85 100 0 0 0 111 0,8447 

 

 

Рисунок 27 – Дифрактограммы образца ZnFe2O4 после 10 (а), 45 (б) и 85 (в) 

часов измельчения 

 

По данным фазового анализа (таблица 10, рисунок 27) при измельчении 

образцов х = 0;0,125; 0,25; 0,5 происходят аналогичные процессы, которые отличаются 

только кинетикои : получение однофазного состояния с ферритом цинка ZnxFe3–xO4 

достигается для х = 1,0 за 85 ч, для х = 0,5 за 70 ч, для х = 0; 0,125 и 0,25 уже за 25 ч 

(рисунок 28). Анализ зависимости периодов решетки фаз ZnxFe3–xO4 для образцов х = 
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0;0,125; 0,25; 0,5 (таблица 8, рисунок 28е) показывает, что наблюдается близкая к 

линеи нои  зависимости периода решетки фазы ZnxFe3–xO4 от содержания Zn. 

 

 

Рисунок 28 – Фазовыи  состав образцов х = 0,0 (а); х = 0,125 (б); х = 0,25 (в); х 
= 0,5 (г); х = 1,0 (д); в зависимости от времени измельчения и зависимость периода 

решетки фазы ZnxFe3–xO4 от степени легирования (е) 
 

Для установления характера распределения катионов цинка между 

неэквивалентными позициями структуры шпинели был выполнен 

рентгеноструктурныи  анализ однофазных образцов ZnxFe3−xO4 с x = 0, 0,125, 0,25 и 

0,5 с уточнением параметров структуры методом Ритвельда (рисунок 29). Уточнение 

экспериментальных дифрактограмм в рамках пространственнои  группы Fd3̅m 

обеспечивает удовлетворительное согласие расче тных и экспериментальных 
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профилеи : значения Rwp находятся в диапазоне 2,6–3,2 %. Изменение катионного 

состава сопровождается закономерным перераспределением интенсивностеи  

дифракционных максимумов; в частности, на рисунке 29з показано изменение 

относительнои  интенсивности отражения (111), чувствительнои  к изменению 

структурного фактора при перераспределении катионов между тетраэдрическои  и 

октаэдрическои  подреше тками. 

 

 

Рисунок 29 – Результаты рентгеноструктурного анализа образцов 
ZnxFe3−xO4: а – x = 0; б – x = 0,125; в – x =0,25; г – x =0,5; д–ж – увеличенные 

фрагменты дифрактограмм в высокоугловои  области; з – изменение 
относительнои  интенсивности линии (111) в зависимости от содержания цинка. 
Точками показаны экспериментальные данные, линиями – результаты уточнения 

методом Ритвельда и разностные кривые 
 

Уточнение коэффициентов заселе нности показало выраженное предпочтение 

ионов Zn2+ к тетраэдрическим A-позициям в структуре шпинели. Для состава 

x = 0,125 содержание Zn в тетраэдрическои  позиции составляет 0,11 атома на 

формульную единицу, тогда как в октаэдрическои  B-позиции – 0,015. Таким образом, 
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около 88 % введе нного цинка занимает тетраэдрическую подреше тку. Для x = 0,25 

соответствующие значения составляют 0,217 и 0,033, то есть около 87 % Zn 

локализовано в тетраэдрических позициях. При увеличении содержания цинка до 

x = 0,5 предпочтительность становится еще  более выраженнои : по данным 

рентгеноструктурного уточнения в тетраэдрических позициях находится 0,49 атома 

Zn на формульную единицу, а в октаэдрических – только 0,01, что соответствует 

приблизительно 98 и 2 % общего содержания цинка соответственно.  

Полученныи  результат был независимо проверен методом неи троннои  

дифракции для состава x = 0,5. Уточнение неи тронографических данных показало, 

что в пределах чувствительности метода весь цинк локализован в тетраэдрическои  

подреше тке, тогда как заселе нность октаэдрических позиции  ионами Zn2+ не 

выявляется. Таким образом, данные рентгеновскои  и неи троннои  дифракции 

согласованно свидетельствуют о преимущественном замещении цинком катионов в 

тетраэдрических A-позициях. 

 

 

Рисунок 30 – Результаты подгонки неи тронограммы образца 
ZnхFe3−xO4 x = 0,5 

 

Для оценки энергетическои  предпочтительности катионного распределения 

рассчитана энергия Маделунга для двух предельных конфигурации , в которых ионы 

Zn²⁺ полностью занимают тетраэдрические или октаэдрические позиции. Расче ты 

выполнены с использованием метода ЭКП и верифицированы с использованием 

программ VESTA [212], которые дали схожие результаты. Для состава x =0,125 
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тетраэдрическое размещение Zn2+ энергетически выгоднее на 0,31 эВ/ячеи ку, для x = 

0,5 – на 7,92 эВ/ячеи ку, а для ZnFe2O4 x = 1 – на 33,58 эВ/ячеи ку. Исключение 

составляет состав x = 0,25, для которого расче тная энергия октаэдрическои  

конфигурации ниже на 1,90 эВ/ячеи ку. В целом расче ты указывают на возрастающее 

с увеличением содержания Zn электростатическое предпочтение тетраэдрических 

позиции , что согласуется с результатами структурного анализа. 

Мессбауэровскии  спектр образца х = 1,0 (рисунок 31а) после 45 ч измельчения 

представляет собои  комбинацию секстета (рисунок 31б, красныи  спектр) со 

значениями сверхтонкого магнитного поля μ0Hhf ≈ 33,0 Тл, что соответствует 

присутствию α–Fe, и очень широким спектрам, соответствующим, скорее всего 

присутствию феррита в суперпарамагнитном состоянии, что характерно для данного 

типа материалов при данном размере кристаллитов. Мессбауэровскии  спектр 

образца х = 1,0 (рисунок 31б) после 85 ч измельчения представляет собои  дублет. 

Наличие дублета может быть связано с тем, что ионы цинка занимая позиции железа 

нарушают обменное взаимодеи ствие между последними, снижая 

магнитокристаллическую анизотропию феррита. 
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Рисунок 31 – Мессбауэровские спктры образца x = 1 после 45 ч (а) и 85 ч (б) 
измельчения 

 

Измерения магнитных свои ств (рисунок 32, таблица 11) показывают, что при 

увеличении степени легирования происходит плавное снижение удельнои  

намагниченности насыщения, удельнои  остаточнои  намагниченности и 

коэрцитивнои  силы (таблица 11). Снижение коэрцитивнои  силы может быть связано 

со снижением магнитокристаллическои  анизотропии, как указывалось ранее. 

Магнетит образует обращенную шпинель, в которои  ионы Fe+3 занимают 

тетраэдрические позиции, а октаэдрические ионы Fe+3 и Fe+2, причем ионы железа 

антиферромагнитно связаны между тетраэдрическими и октаэдрическими 

позициями. Поэтому, если цинк занимает только позиции Fe+2 в октаэдрическом 

окружении, то для x = 1,0 магнитные моменты ионов Fe+3 должны полностью 

компенсировать друг друга из–за антиферромагнитного взаимодеи ствия и 

намагниченность образца должна стремиться к нулю. Однако для x = 1,0 

намагниченность насыщения составляет примерно половину от намагниченности 

образца x = 0,0, что говорит об одновременном заполнении ионами цинка как 

тетераэдрические позиции, так и октаэдрические.  

 

 

Рисунок 32 – Результаты измерения магнитных свои ств образцов 
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Таблица 11 – Результаты определения магнитных свои ств образцов 

Степень 
легирования х 

Коэрцитивная 
сила, Э 

Удельная намагниченность 
насыщения σs, Ам2/кг 

Удельная остаточная 
намагниченность, σr, Ам2/кг 

0,0 150 90,5 10,2 
0,125 106 85,1 8,4 
0,25 104 72,8 7,4 
0,5 55,7 69,6 4,1 
1,0 40,3 45,5 2,8 

 

Фотокаталитическую активность механохимически полученных ферритов 

ZnxFe3−xO4исследовали на модельных органических красителях конго красном (CR) и 

родамине Б (RhB). Перед началом облучения суспензии выдерживали в темноте в 

течение 30 мин для установления адсорбционного равновесия. В этот период для 

исследованных ферритов наблюдалось лишь небольшое уменьшение C/C0, поэтому 

последующее снижение концентрации красителеи  при освещении преимущественно 

связано с их фотокаталитическим разложением. Контрольные эксперименты 

показали, что прямои  фотолиз обоих красителеи  протекает существенно медленнее: 

для CR после 210 мин значение C/C0составляет около 0,84 (рисунок 33а), тогда как 

для RhB после 480 мин оно сохраняется на уровне около 0,63 (рисунок 34а). 

В присутствии ферритов скорость разложения обоих красителеи  значительно 

возрастает и зависит от содержания цинка. Наиболее высокая фотокаталитическая 

активность наблюдается для ZnFe2O4(x = 1). Для конго красного уже через 60 мин 

облучения относительная концентрация уменьшается приблизительно до C/C0 ≈

0,06, тогда как для состава x = 0достижение близкои  степени разложения требует 

более 200 мин (рисунок 33а). Аналогичная закономерность наблюдается для 

родамина Б: для ZnFe2O4значение C/C0уменьшается приблизительно до 0,06 за 210 

мин, тогда как для x = 0сопоставимая степень разложения достигается только 

приблизительно через 480 мин (рисунок 34а). Таким образом, увеличение 

содержания Zn в целом сопровождается ускорением фотокаталитического процесса, 

хотя для промежуточных составов зависимость не является строго монотоннои . 
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Рисунок 33 – Фотокаталитическое разложение конго красного в присутствии ZnxFe3−xO4: 
зависимость C/C0от времени облучения (а), кинетические зависимости −ln (C/C0)и их 
линеи ная аппроксимация (б), изменение степени фотодеградации при повторном 

использовании катализатора (в) 

  

 

Рисунок 34 – Фотокаталитическое разложение родамина Б в присутствии ZnxFe3−xO4: 
зависимость C/C0от времени облучения (а), кинетические зависимости −ln (C/C0)и их 
линеи ная аппроксимация (б), изменение степени фотодеградации при повторном 

использовании катализатора (в). 
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Для количественнои  оценки кинетики экспериментальные данные 

представлены в координатах −ln (C/C0) − t (рисунки 33б и 34б). В исследованных 

интервалах зависимости могут быть описаны приближением псевдопервого порядка. 

Для разложения конго красного значение kappвозрастает приблизительно от 

8,2 × 10−3мин-1 для x = 0 до 2,12 × 10−2мин-1 для ZnFe2O4, то есть примерно в 2,6 раза. 

Для родамина Б соответствующее увеличение составляет от 4,20 × 10−3до 1,01 ×

10−2мин-1, то есть приблизительно в 2,4 раза. Полученные значения показывают, что 

при использованных условиях конго красныи  разлагается быстрее родамина Б, 

однако для обоих красителеи  сохраняется одинаковая общая тенденция повышения 

активности при увеличении содержания Zn. 

Для RhB значения kappдля x = 0, 1/8, 1/4, 1/2и 1составляют соответственно 

около 0,420, 0,610, 0,544, 0,748и 1,006 × 10−2мин-1 (рисунок 34б). Небольшая 

немонотонность для промежуточных составов свидетельствует о том, что 

фотокаталитическая активность не определяется непосредственно концентрациеи  

Zn как единственным параметром. С уче том установленного ранее изменения 

катионного распределения при замещении железа цинком наблюдаемая зависимость 

может быть связана с изменением локального окружения Fe, электронного состояния 

и условии  переноса фотогенерированных носителеи  заряда. Одновременно возможен 

вклад размеров кристаллитов, дефектности и состояния поверхности, поэтому 

влияние степени инверсии следует рассматривать как один из взаимосвязанных 

структурных факторов, а не как единственную причину изменения активности. 

Важнои  характеристикои  полученных материалов является сохранение 

фотокаталитических свои ств при повторном использовании. По результатам пяти 

последовательных циклов разложения красителеи  высокая активность сохраняется 

для всех исследованных составов (рисунки 33в и 34в). После пятого цикла степень 

фотодеградации составляет приблизительно 78 % для x = 0, 85 % для x = 1/8, 91 % 

для x = 1/4, 89 % для x = 1/2и 82–83 % для x = 1. При этом максимальная начальная 

скорость фотокаталитического процесса и максимальная устои чивость при 

повторном использовании достигаются при различных составах: наиболее высокая 

скорость характерна для ZnFe2O4, тогда как наименьшее снижение активности при 

циклировании наблюдается для промежуточных составов x = 1/4и 1/2. 

Таким образом, механохимически полученные ферриты ZnxFe3−xO4проявляют 

выраженную фотокаталитическую активность по отношению к красителям 

различнои  химическои  природы и сохраняют ее  при многократном использовании. 
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Увеличение содержания Zn приводит к существенному ускорению разложения как 

конго красного, так и родамина Б, приче м максимальные значения кажущеи ся 

константы скорости получены для ZnFe2O4. Сопоставление этих результатов с 

установленным катионным распределением показывает, что изменение состава и 

степени инверсии является одним из факторов, определяющих фотокаталитическии  

отклик цинксодержащих ферритов. 

3.4 ИССЛЕДОВАНИЕ КОМПОЗИЦИОННЫХ МАТЕРИАЛОВ ДЛЯ ИСПОЛЬЗОВАНИЯ В КАЧЕСТВЕ 

ДВОИ НЫХ КОНТРАСТНЫХ АГЕНТОВ 

В данном разделе синтез наночастиц оксида гадолиния проводили методом 

соосаждения. Все реактивы закуплены у Sigma – Aldrich такие как шестиводныи  

нитрат гадолиния Gd(NO3)3·6H2O (99,99 %) и гидроксид аммония NH4OH. 2 г. нитрата 

гадолиния помещали в стакан объемом 500 мл и добавляли 100 мл 

бидистиллированнои  воды и перемешивали в течение 1 часа при температуре 50 °С. 

Затем к раствору нитрата подкабально добавляли гидроксид аммония NH4OH. 

Полученныи  осадок фильтровали и высушивали, а затем прокаливали в течение 1 час 

при температуре 1000 °С. Наночастицы магнетита получали методом описанным в 

разделе 3.2. 

Из полученных на первом этапе порошков Gd2O3 и Fe3O4 получали смеси общеи  

массои  2 г. так, что соотношение масс оксидов составило x·Gd2O3 + (100 – x)·Fe3O4) так, 

что x = 5, 10, 20, 30, 50. Полученные смеси массои  по 2 г. помещали в стаканы для 

размола, также добавляли октадецен–1 (95 %) и олеиновую кислоту (90 %), 

соотношение масс мелющих тел, порошка, октдецена–1 и олеиновои  кислоты 

составило: 200:2:30:2. Полученную смесь подвергали высокоэнергетическому 

измельчению в шаровои  мельнице PM400 (Retsch, Germany) в течение 100 часов при 

скорости вращения стаканов 400 об./мин.  

После измельчения частицы были отмыты от 1–октадецена и переведены в 

среду дихлорметана. Затем была проведена обработка ультразвуковым 

гомогенизатором для разбиения агломератов и покрытие частиц гидрофильным 

биосовместимым полимером Pluronic F–127 для последующеи  стабилизации их в 

воднои  среде. Для покрытия были приготовлены растворы порошков в толуоле, после 

чего к ним добавлялся водныи  раствор Pluronic F–127. Путем обработки 

ультразвуковым гомогенизатором была получена эмульсия. После чего эмульсия 
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подвергалась центрифугированию и происходило расслоение, сопровождающееся 

выходом на поверхность толуола. Толуол отбирался и заменятся водои . Затем 

эмульсия разбивалась и смешивалась с водои , после чего проводилось повторное 

центрифугирование. В результате центрифугирования вниз опускался водныи  

раствор покрытых полимером наночастиц, а в верхнеи  части оставались остатки 

обезвоженнои  эмульсии. 

По данным фазового анализа (рисунок 35а, таблица 12) измельчение порошка 

Fe c водои  в течение 25 часов ведет к образованию оксида Fe3O4 (H11, Fd3̅m) cо 

структурои  обращеннои  шпинели с характерным периодом решетки и значениями 

размеров кристаллитов 23.7 нм, что хорошо согласуется с результатами работ [94, 95, 

213, 214]. Измерения магнитных свои ств (рисунок 35в, таблицы 12, 13) образца, 

полученного измельчением Fe, подтверждают образование магнетита. Для магнетита 

характерными значениями удельнои  намагниченности являются уровень в ≈ 

92 А·м2/кг [215, 216], а для железа ≈ 220 А·м2/кг [191, 216]. Полученное значение в 

75,8 А·м2/кг подтверждает отсутствие исходного железа в синтезированном образце, 

а снижение может быть связано с образованием наночастиц, у которых за счет 

сниженнои  анизотропии частиц происходит скашивание магнитных моментов на 

поверхности, что известно в литературе [110, 112]. По данным мессбауэровскои  

спектроскопии (рисунок 35г, таблица 12) спектр образца, полученного измельчением 

Fe, описывается двумя компонентами: секстетом ST с изомерным сдвигом 0.28 мм/с и 

секстетом SO с изомерным сдвигом 0,65 мм/с, соответствующим двум 

неэквивалентным позициям ионов железа в тетраэдрическом и октаэдрическом 

окружении, соответственно. Соотношение доли компонент близко к 2, что характерно 

для стехиометрического магнетита. Полученное значение подтверждает данные, 

полученные методом РСА и измерения магнитных свои ств. 

Результаты фазового анализа образца Gd2O3, поученного соосаждением и 

отжигом при 1000 °С в течение 1 ч. (рисунок 35б, таблица 12) показали присутствие 

кубическом модификации Gd2O3 (Ia3̅) с размерами кристаллитов ≈ 30 нм, что хорошо 

согласуется с данными работ [217, 218]. 
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Рисунок 35 – Дифрактограммы Fe3O4 (a) и Gd2O3 (b), а также петля магнитного 
гистерезиса (с) и мессбауэровскии  спектр(d) образца Fe3O4 

 

Таблица 12 – Результаты рентгеноструктурного анализа образцов 

Образец 
Фазовыи  состав, % Параметры фаз 

Fe3O4 с–Gd2O3 m–Gd2O3 aFe3O4, нм DFe3O4, нм ac–Gd2O3, нм Dc–Gd2O3, нм Dm–Gd2O3, нм 

Fe3O4 100 – – 
0,8396± 

0,0002 
23,7±0,5 – – – 

Gd2O3 – 100 – – – 
1,0815± 

0,0002 

29,7± 

1,2 
– 

x = 5 96±3 4±1 – 
0,8370± 

0,0002 
10,1±0,5 

1,0809± 

0,0002 

25,8± 

1,2 
– 

x = 10 92±3 8±2 – 
0,8372± 

0,0002 
9,6±0,5 

1,0811± 

0,0002 

25,1± 

1,2 
– 

x = 20 84±3 9±2 7±2 
0,8370± 

0,0002 
9,5±0,5 

1,0811± 

0,0002 

25,7± 

1,2 

9,1± 

0,5 

x = 30 73±3 12±2 15±2 
0,8368± 

0,0002 
9,6±0,5 

1,0807± 

0,0002 

26,7± 

1,2 

8,7± 

0,5 

x = 50 53±3 15±2 32±3 
0,8372± 

0,0002 
10,2±0,5 

1,0813± 

0,0002 

27,1± 

1,2 

8,3± 

0,5 
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Рентгеноструктурныи  анализ измельченных смесеи  x·Gd2O3 + (100 – x)·Fe3O4 

(рисунок 36, таблица 12) показал, что содержание компонентов близко к заданным 

значениям и незначительно отличается в пределах погрешности. В процессе 

совместного измельчения смесеи  в течение 50 часов для фазы Fe3O4 наблюдается 

снижение размеров кристаллитов для всех образцов с х = 5, 10, 20, 30, 50 с 23.7 нм до 

9.5–10.2. Полученные значение после измельчения в течение 50 часов меняются в 

пределах погрешности. Периоды решетки фазы Fe3O4 после измельчения смеси в 

течение 50 часов также снижаются. В образцах х = 5 и 10 по данным фазового анализа 

присутствует кубическая модификация c–Gd2O3 (Ia3̅), причем размер кристаллитов 

даннои  модификации снижается очень слабо с 29,7 до 25,1–25,8 нм, как и периоды 

решетки. В образцах с х = 20 – 50, кроме кубическои  модификации оксида гадолиния 

обнаруживается также моноклинная m–Gd2O3 (C2/m), стабильная при нормальных 

условиях [219, 220]. Стоит отметить, что полученные размеры кристаллитов для m–

Gd2O3 имеют значения близкие к значениям размера кристаллитов для магнетита и 

колеблется в диапазоне от 8.3 до 9.1 нм. Таким образом можно сказать, что 

измельчение провоцирует фазовое превращение в частицах оксида гадолиния с 

кубическои  в моноклинную модификацию. Моноклинная модификация m–Gd2O3 

обладает достаточно сложным спектром и при малых содержаниях и размерах частиц 

может размываться и не наблюдаться в образцах х = 5 и 10 из–за низкои  

чувствительности. 
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Рисунок 36 – Дифрактограммы образцов х = 5 (a), 20 (б), 50 (в) 

Таблица 13 – Результаты измерения свои ств образцов 

Образец Hc, кА/м σr, A·м2/кг σs, A·м2/кг T1, ммоль/л/с T2, ммоль/л/с 

Fe3O4 12±1 11,9±0,1 75,8±0,5 – – 

x = 5 9±1 5,1±0,1 42,3±0,3 0,5 ± 0,1 50 ± 5 

x = 10 9±1 5,0±0,1 41,8±0,3 0,2 ± 0,1 111 ± 5 

x = 20 8±1 4,5±0,1 38,6±0,2 0,5 ± 0,1 161 ± 17 

x = 30 7±1 3,0±0,1 31,7±0,2 0,3 ±0,1 131 ± 8 

x = 50 9±1 3,1±0,1 25,5±0,2 0,4 ± 0,1 164 ± 5 
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Измерения магнитных свои ств измельченных смесеи  x·Gd2O3 + (100 – x)·Fe3O4) 

(рисунок 37, таблица 13) показали, что при измельчении коэрцитивная сила 

снижается для всех образцов, что скорее всего связано с образованием большои  доли 

суперпарамагнитных частиц, поскольку по данным РСА среднии  размер частиц Fe3O4 

находится на уровне ≈ 10 нм (таблица 13), интервал 10–20 нм, как раз и считается 

границеи  перехода в суперпарамагнитное состяние [221, 222]. Снижение удельнои  

намагниченности насыщения связано со снижением доли Fe3O4 при увеличении x, 

однако пересчет на реальную долю Fe3O4 дает значение удельнои  намагниченности 

насыщения на уровне σs ≈ 40–44 A·m2/kg, что значительно ниже значении  для чистого 

магнетита. Полученные низкие значения удельнои  намагниченности насыщения 

подтверждают образование наночастиц поскольку для них характерна 

разориентировка магнитных моментов на поверхности частиц и эффекты «кантинга» 

[223, 224, 225]. 

 

Рисунок 37 – Петли магнитного гистерезиса образцов х = 5 (a), 20 (b), 50 (c) 

 

Для подтверждения образования наночастиц был проведены исследования 

методом ПЭМ (рисунок 38). На светлопольном изображении образца х = 5 (рисунок 

35а) видны очень мелкие частицы, что подтверждает данные РСА и измерения 

магнитных свои ств. Анализ ЭД (рисунок 38в) соответствует фазе Fe3O4, на котором 

видны сплошные кольца с редкими уколами. Сплошные кольца соответствуют 

малому размеру частиц, а единичные уколы могут быть связаны с текстурированием 
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некоторых частиц под деи ствием магнитного поля линз микроскопа. Темнопольное 

изображение позволяет провести количественную оценку распределения частиц по 

размерам, однако на светлопольном изображении видны относительно редкие 

крупные и темные частицы. Данные частицы за счет абсобционного контраста 

являются частицами c–Gd2O3, а их размер очень хорошо коррелирует с данными РСА 

(таблица 13). ПЭМ изображения образцов х = 20 (рисунок 38) и х = 50 (рисунок 38) 

аналогичны, однако на них видно постепенное измельчение темных частиц, что 

согласуется с данными РСА по которым при больших х исходит фазовое превращение 

кубическои  модификации c–Gd2O3 (Ia3̅) в моноклинную m–Gd2O3 (C2/m), при этом 

размер частиц уменьшается с 29.7 до 8–9 нм (таблица 13). По данным ПЭМ (рисунок 

35) хорошо видно, что частицы магнетита и оксида гадолиния находятся в контакте, 

что подтверждает получение гибридных наночастиц Fe3O4–Gd2O3. 

Результат определения размеров частиц несколькими методами представлены 

на рисунке 35. Гистограммы соответствуют размерам частиц, определенным по 

темнопольным изображениям так, чтобы количество измерении  для каждого 

образца составляло не менее 300 измерении . Логнормальная функция (рисунок 39) 

соответствует функции распределения частиц по размерам, полученнои  методом 

фундаментальных параметров для фазы Fe3O4 (H11, Fd3̅m) и учитывает физическое 

уширение линии  только этои  фазы. Значения DTEM из гистограмм распределения, DXRD 

– результаты расчета размеров кристаллитов фазы Fe3O4 (H11, Fd3̅m) методом 

Ритвельда. Полученные гистограммы распределения по данным ПЭМ показывают 

наличие бимодального распределения во всех образца с размерами основнои  

компоненты около 10 нм и второи  при больших размерах около 30 нм. Сопоставляя 

полученные данные с результатами РСА можно сказать, что основная компонента 

описывает наночастицы магнетита, а вторая большие частицы кубическои  

модификации c–Gd2O3 (Ia3̅). При увеличении х доля второи  компоненты растет до х = 

20 и далее слабо меняется, что хорошо согласуется с результатами фазового анализа. 

Результаты средних размеров определенных по данным ПЭМ и из анализа Ритвельда 

хорошо согласуются между собои . Функции распределения частиц по размерам, 

полученная методом фундаментальных параметров хорошо описывает основную 

компоненту, полученную из метода ПЭМ. Однако при увеличении х как по данным 

ПЭМ, так и по данным РСА происходит увеличение ширины основнои  компоненты, 

что связано с вкладом мелких части оксида гадолиния моноклиннои  модификации 

m–Gd2O3 (C2/m). 
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Рисунок 38 – ПЭМ изображения частиц образцов х = 5, 20, 50. Светлопольные 
(a, г, ж), темнопольные (б, д, з), электронная дифракция (в, е, и) 
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Рисунок 39 – Распределение блоков по размерам образцов: х = 5 (a), 10 (б), 20 (в), 
30 (г), 50 (д), полученных методами ПЭМ, Ритвельда и фундаментальных 

параметров 
 

На следующем этапе синтезированные образцы с разным х были покрыты 

полимером Pluronic F–127 и проведены исследования методом ДЛС (рисунок 40). По 
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данным ДЛС процесс покрытия полимером образца образец х = 5 проходил с 

образованием агломератов с размерами около 30 нм. Агрегация в процессе покрытия 

может быть связана с сильным магнитным взаимодеи ствием частиц из–за 

наибольшего содержания магнитнои  фазы в данном образце. Для остальных 

образцов агрегация проявляется менее выраженно. Для всех образцов кроме х = 5 

данные ДЛС также фиксируют компоненту с размерами ≈ 30 нм, что согласуется с 

предыдущими результатами и соответствует c–Gd2O3 (Ia3̅). 

 

 

Рисунок 40 – Результат измерения гидродинамического размера образцов 

методом ДЛС 

 

Результаты измерения релаксивности образцов показывают, что они 

усиливают Т2–контраст (рисунок 41а, таблица 13). Это усиление объясняется 

наличием магнитного моментом наночастиц, которыи  индуцирует сильную 

магнитную неоднородность магнитного поля вокруг наночастиц, вызывая 

нарушение спиновои  когерентности протонов воды при поперечнои  релаксации. 

Однако значения для образца х = 5 оказались ниже, чем для всех остальных образцов, 

что связано с частичнои  агрегациеи  при покрытии полимером и уменьшением 
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площади взаимодеи ствия наночастиц с протонами воды. Наибольшие значения 

контраста получены для образцов х = 20 и х = 50, что связано с тем, что в этих образцах 

содержалась самая мелкая фракция. Отсутствие снижения релаксивности при 

увеличении х связано с тем, что полученные зависимости строились от концентрации 

ионов железа, поэтому для образцов с бОльшим х содержание наночастиц магнетита 

оставалось одинаковым. Полученные значения Т2–контраста для образцов х = 20 и х 

= 50 находятся на высоком уровне [226]. Уровень Т1–контраста для всех 

синтезированных образцов (рисунок 41б, таблица 13) имеет очень низкие значения в 

пределах погрешности. Полученные низкие значения Т1–контраста объясняются 

наличием достаточно большои  доли наночастиц оксида гадолиния c–Gd2O3 (Ia3̅) с 

размерами около 30 нм, что сильно снижает площадь взаимодеи ствия протон воды и 

магнитных моментов гадолиния. Поскольку влияние парамагнитных моментов 

гадолиния распространяется на несколько координационных сфер молекул воды, то 

при размере около 30 нм объем воды, на которыи  влияет магнитныи  момент 

гадолиния оказывается чрезвычаи но маленьким. 

 

 

Рисунок 41 – Результаты измерения релаксивности образцов 
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3.5 ФЕНОМЕНОЛОГИЧЕСКАЯ МОДЕЛЬ ОЦЕНКИ УДЕЛЬНОИ  МОЩНОСТИ ПОТЕРЬ ПО СТАТИЧЕСКИМ 

МАГНИТНЫМ ХАРАКТЕРИСТИКАМ 

Результаты исследования наночастиц ферритов показывают, что изменение 

состава и условии  механическои  обработки сопровождается изменением 

коэрцитивнои  силы, остаточнои  намагниченности и эффективности нагрева в 

переменном магнитном поле. При этом увеличение отдельных магнитных 

характеристик не обеспечивает однозначного повышения удельнои  мощности 

потерь: существенное значение имеет согласование параметров перемагничивания 

материала с доступнои  амплитудои  внешнего поля. Для количественного описания 

этои  взаимосвязи рассматривается феноменологическая модель, позволяющая 

оценивать удельную мощность потерь по параметрам квазистатическои  петли 

магнитного гистерезиса. 

Основным допущениями модели является преимущественно магнитная 

природа тепловыделения в исследуемых наночастицах. При периодическом 

перемагничивании энергия, рассеиваемая за один цикл и отнесе нная к единице 

массы магнитного материала, определяется площадью динамическои  петли 

выражением (44). 

Использование статических магнитных характеристик предполагает замену 

площади динамическои  петли оценкои , построеннои  по результатам 

квазистатических измерении . Такая замена является самостоятельным 

приближением, поскольку скорость изменения поля и термическая активация 

влияют на процесс перемагничивания. Поэтому предлагаемая модель предназначена 

для оценки и сопоставления нагревательнои  способности образцов в ограниченном 

диапазоне условии , а не для полного воспроизведения их высокочастотного 

магнитного отклика. 

В качестве исходных параметров рассматриваются коэрцитивная сила Hc и 

удельная остаточная намагниченность σr. Амплитуда внешнего поля задается 

величинои  H0, при этом деи ствует соотношение H0 > Hc. Для получения 

аналитическои  оценки частная петля аппроксимируется симметричным 

параллелограммом (рисунок 42), а площадь записывается выражением (58): 

 

 

 



165 
 

Smod = 4μ0σr(H0 − Hc) (58) 

где Smod – площадь параллелограмма; 

σr – удельная остаточная намагниченность; 

Hc – коэрцитивная сила; 

H0 – амплитуда поля. 

 

 

Рисунок 42 – Аппроксимация петли магнитного гистерезиса параллелограммом 

 

После перехода от геометрическои  площади к удельнои  энергии потерь оценка 

мощности принимает вид (59): 

 

SLP =  Smodf = 4μ0σrf(H0 − Hc) (59) 

 

Таким образом, предложенная модель представляет собои  аналитическую 

оценку удельнои  мощности потерь на основе геометрическои  аппроксимации 

частнои  петли магнитного гистерезиса. Ее  основное назначение состоит в 

предварительном сопоставлении образцов и выявлении сочетании  остаточнои  

намагниченности и коэрцитивнои  силы, благоприятных для нагрева при заданнои  

амплитуде поля. Количественная применимость определяется точностью 

аппроксимации частнои  петли и допустимостью переноса ее  квазистатических 

параметров на условия высокочастотного воздеи ствия. 

Для верификации полученнои  зависимости (59) были проанализированы 

работы [97, 227, 228, 229, 230, 231] и построена корреляционная зависимость 

расчетных параметров SLP от экспериментальных (рисунок 43). 
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Рисунок 43 – Результаты сравнения расчетных значении  феноменологическои  
модели оценки удельнои  мощности потерь по статическим магнитных 

характеристикам с экспериментальными значениями 
 

3.6 ЗАКЛЮЧЕНИЕ ПО ГЛАВЕ 3 

В результате проведе нных исследовании  обоснован и реализован 

двухстадии ныи  подход к получению наноматериалов на основе ферритов, 

предусматривающии  раздельныи  выбор условии  формирования целевои  фазы и 

последующего диспергирования в присутствии поверхностно–активных веществ. 

Установлено, что при механохимическом окислении железа в воднои  среде 

содержание магнетита в исследованных условиях достигает приблизительно 80–

85 %, после чего увеличение продолжительности обработки не обеспечивает полного 

завершения реакции окисления. Использование раствора пероксида водорода 

позволяет получить однофазныи  магнетит за 25 ч обработки. После первои  стадии 

синтеза полученныи  порошок представляет собои  агломераты размером порядка 

10 мкм, имеющие внутреннюю структур, что определяет необходимость отдельнои  

стадии диспергирования и стабилизации наночастиц. 

Показано, что среда мокрого высокоэнергетического измельчения определяет 

соотношение между уменьшением размера кристаллитов, изменением магнитных 

характеристик и увеличением доли коллоидно–стабильнои  фракции. После 50 ч 

измельчения в воде с цитратом натрия среднии  размер кристаллитов магнетита, 
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определе нныи  по уширению рентгеновских линии , уменьшается с 23,7 ± 0,5 до 11,6 ± 

0,3 нм, тогда как в 1–октадецене с олеиновои  кислотои  – до 14,1 ± 0,3 нм. Образование 

наночастиц подтверждается результатами исследования методом просвечивающеи  

электроннои  микроскопиеи . Коэрцитивная сила в процессе измельчения 

уменьшается с 11,5 ± 0,6 до 5,9 ± 0,3 и 10,1 ± 0,3 кА/м соответственно. Доля стабильнои  

фракции, определяемая по принятои  методике центрифугирования, достигает около 

90 % для воднои  среды с цитратом натрия и 80 % для 1–октадецена с олеиновои  

кислотои . Следовательно, выбор среды позволяет изменять дисперсность материала 

при различнои  степени сохранения его магнитных характеристик. 

Установлено, что увеличение доли коллоидно–стабильнои  фракции не 

сопровождается обязательным повышением ее  удельнои  мощности потерь. При 

увеличении продолжительности измельчения в воде с цитратом натрия от 5 до 50 ч 

значения SLP исходнои  измельче ннои  суспензии уменьшаются с 1147 ± 57 до 218 ± 

23 Вт/г, тогда как для выделеннои  стабильнои  фракции находятся в диапазоне 

приблизительно 100 – 139 Вт/г без систематического роста. Для стабильнои  фракции 

образцов, полученных измельчением в 1–октадецене с олеиновои  кислотои , значения 

SLP составляют приблизительно 183 – 211 Вт/г. Эти результаты выявляют 

компромисс между выходом стабильнои  фракции наночастиц и сохранением ее  

параметров тепловыделения. 

Выявлено различие биологического отклика для исследованных способов 

получения и поверхностнои  модификации наночастиц магнетита. Образцы, 

полученные измельчением в 1–октадецене с олеиновои  кислотои  и последующим 

нанесением покрытия Pluronic F–127, вызывают существенно меньшее снижение 

жизнеспособности клеток PC–3, чем образцы, измельче нные в воде с цитратом 

натрия. Наблюдаемое различие рассматривается совместно с различиями размеров 

частиц и состояния их поверхности. Полученные результаты показывают 

необходимость учитывать способ поверхностнои  модификации при выборе условии  

получения наноматериала для биомедицинского применения наряду с его фазовым 

составом, дисперсностью и магнитными характеристиками. 

На примере кобальтсодержащих ферритов показано, что изменение состава 

позволяет повысить коэрцитивную силу и остаточную намагниченность, однако не 

гарантирует увеличения эффективности нагрева в поле заданнои  амплитуды. В 

исследованнои  серии введение кобальта сопровождается повышением коэрцитивнои  

силы приблизительно до 39 – 40 кА/м. При амплитуде внешнего поля 20 кА/м и 
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частоте 261 кГц наибольшая удельная мощность потерь, составляющая 164 Вт/г, 

получена для образца без добавления кобальта. Снижение нагревательнои  

способности кобальтсодержащих образцов связывается с ограничением площади 

доступных частных петель при увеличении коэрцитивнои  силы. При интерпретации 

результатов также учитывается присутствие остаточнои  металлическои  фазы, 

влияющеи  на намагниченность образцов. Таким образом, функциональная 

эффективность определяется сочетанием магнитных характеристик и параметров 

внешнего поля, а не максимизациеи  коэрцитивнои  силы как отдельного показателя. 

Механохимическим окислением смесеи  железа и цинка в воднои  среде 

получены ферриты состава ZnxFe3–xO4. Показано, что формирование феррита цинка 

сопровождается последовательным расходованием исходных металлов и 

промежуточного оксида цинка, а продолжительность достижения однофазного 

состояния зависит от состава смеси. В исследованнои  серии при увеличении 

содержания цинка до x = 0,5 и x = 1,0 необходимая продолжительность обработки 

возрастает соответственно до 70 и 85 ч. Следовательно, введение цинка изменяет не 

только состав конечнои  фазы, но и последовательность и кинетику ее  образования 

при механохимическом окислении. 

Для нанокристаллического феррита ZnFe2O4 по данным рентгеновскои  и 

неи троннои  дифракции определено распределение катионов между 

тетраэдрическими и октаэдрическими позициями. С использованием модели 

электронеи тральных координационных полиэдров рассчитана зависимость 

электростатическои  составляющеи  энергии от степени инверсии. Полученные 

результаты позволяют сформулировать вывод о роли электростатического вклада в 

наблюдаемом катионном распределении и пределах применимости модели. 

Магнитные и фотокаталитические характеристики полученного цинкового 

феррита сопоставлены с его катионным распределением и размером кристаллитов. 

Сопоставление структурных и функциональных характеристик показало конкретную 

зависимость магнитного и фотокаталитического отклика от степени инверсии с 

уче том изменения размера кристаллитов и других установленных факторов. На этои  

основе определено сочетание параметров, обеспечивающее достигнутые 

функциональные характеристики. 

Для обобщения результатов магнитного нагрева предложена 

феноменологическая модель оценки удельнои  мощности потерь по статическим 

магнитным характеристикам. В рамках принятои  аппроксимации частнои  петли 
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модель связывает мощность потерь с остаточнои  намагниченностью, коэрцитивнои  

силои , амплитудои  и частотои  внешнего поля. Такои  подход позволяет анализировать 

совместное влияние магнитных параметров и выявлять ограничения повышения SLP 

посредством изменения только однои  характеристики материала. Сопоставление 

расче тных и экспериментальных значении  показало наличие корреляционнои  

зависимости. 

При совместном высокоэнергетическом измельчении магнетита и оксида 

гадолиния получены композиционные наноматериалы Fe3O4–Gd2O3. Установлено 

различие структурных преобразовании  компонентов: размер кристаллитов 

магнетита уменьшается приблизительно до 9,5–10,2 нм, тогда как кубическая 

модификация c–Gd2O3 сохраняет более крупные кристаллиты размером около 25–

27 нм. При увеличении содержания оксида гадолиния обнаруживается его 

моноклинная модификация с размером кристаллитов около 8–9 нм. Таким образом, 

совместная механическая обработка не обеспечивает одинаковои  дисперсности 

компонентов и сопровождается изменением фазового состава гадолинии содержащеи  

составляющеи . 

Полученные композиты проявляют преимущественно T2–контрастирующие 

свои ства: поперечная релаксивность изменяется приблизительно от 50 до 

164 мМ–1·с–1 при принятои  нормировке на концентрацию железа, тогда как 

продольная релаксивность остае тся низкои . Следовательно, совместное присутствие 

магнитнои  и гадолинии содержащеи  составляющих в исследованных условиях не 

обеспечивает выраженного двои ного контрастирования. Низкая продольная 

релаксивность в работе связывается с сохранением сравнительно крупных частиц 

кубического Gd2O3 и ограниченнои  доступностью его катионов для взаимодеи ствия с 

окружающеи  водои . Данныи  результат выявляет необходимость согласованного 

формирования дисперсности отдельных компонентов и их поверхности, а не только 

выбора общего соотношения фаз. 

Таким образом, результаты главы показывают, что управление 

функциональными характеристиками наноматериалов на основе ферритов требует 

согласованного выбора состава, условии  фазообразования, диспергирования и 

поверхностнои  модификации. Получение целевои  фазы, уменьшение размера частиц, 

увеличение выхода стабильнои  фракции и повышение эффективности конкретного 

применения не являются взаимозаменяемыми критериями и не обязательно 

достигаются одновременно. Разделение стадии  синтеза и последующеи  обработки 
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позволяет учитывать эти ограничения и направленно изменять параметры 

конечного наноматериала. Установленные взаимосвязи между условиями получения, 

фазовым составом, дисперсностью, магнитными свои ствами и функциональными 

характеристиками составляют основу выбора режимов формирования структуры 

наноматериалов для магнитного нагрева и магнитно–резонансного 

контрастирования. Результаты исследования цинковых ферритов дополняют 

данныи  подход анализом катионного распределения и фотокаталитического 

отклика. 
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ГЛАВА 4. ИССЛЕДОВАНИЯ СТРУКТУРЫ И ФУНКЦИОНАЛЬНЫХ СВОИ СТВ 

НАНОМАТЕРИАЛОВ НА ОСНОВЕ ГЕКСАФЕРРИТОВ ДЛЯ ИСПОЛЬЗОВАНИЯ В БИОМЕДИЦИНЕ И 

ПОСТОЯННЫХ МАГНИТАХ 

Рассмотренные в предыдущеи  главе ферриты со структурои  шпинели 

позволяют изменять магнитные и функциональные характеристики наноматериалов 

посредством выбора состава, условии  диспергирования и поверхностнои  

модификации. Дальнеи шее развитие данного подхода связано с использованием 

гексаферритов стронция M–типа, обладающих более сложнои  кристаллическои  и 

магнитнои  структурои . По сравнению с магнетитом эти соединения предоставляют 

дополнительные возможности управления свои ствами через катионное замещение. 

Другои  особенностью незамеще нного гексаферрита стронция является присутствие 

железа преимущественно в состоянии Fe³⁺. В отличие от магнетита, сохранение его 

исходнои  стехиометрии не требует поддержания определе нного соотношения 

Fe²⁺/Fe³⁺, изменение которого при окислении наночастиц Fe₃O₄ сопровождается 

образованием катионных вакансии  и переходом к маггемиту. Это представляет 

преимущество при выборе условии  получения и обработки исходнои  магнитнои  

фазы, хотя не исключает необходимости исследования химическои  устои чивости 

конкретных легированных наночастиц. Дополнительныи  интерес для магнитнои  

гипертермии представляет более низкая по сравнению с магнетитом температура 

магнитного упорядочения M–гексаферрита и возможность ее  дальнеи шего 

изменения посредством катионного замещения. Таким образом, преимущества 

гексаферритов связаны прежде всего с разнообразием способов управления 

катионнои  и магнитнои  подсистемами, а не с безусловным превосходством по 

намагниченности или биосовместимости.  

Вместе с тем применение незамеще нного SrFe₁₂O₁₉ в биомедицине 

ограничивается высокими значениями магнитокристаллическои  анизотропии. 

Высокая коэрцитивная сила затрудняет перемагничивание при ограниченнои  

амплитуде поля, используемого в гипертермии, а сохранение остаточного магнитного 

момента способствует межчастичным взаимодеи ствиям и агрегации. Поэтому для 

получения коллоидных систем необходимы согласованное изменение магнитных 

характеристик, уменьшение размеров частиц и модификация их поверхности. 

Дополнительным ограничением является необходимость формирования сложнои  

кристаллическои  структуры гексаферрита: высокотемпературная обработка, 
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обеспечивающая образование целевои  фазы, одновременно способствует 

укрупнению частиц и образованию агрегатов. Это определяет целесообразность 

переноса двухстадии ного подхода, рассмотренного в главе 3, на системы 

гексаферритов. 

В настоящеи  работе для снижения магнитокристаллическои  анизотропии 

предложено использовать замещение Fe³⁺ катионами большего размера. Физическои  

предпосылкои  такого выбора является возможность изменения геометрии 

кислородного окружения железа, локального кристаллического поля и 

относительных вкладов неэквивалентных позиции  в результирующую анизотропию. 

При этом увеличение ионного радиуса заместителя не является самостоятельным 

достаточным условием снижения константы K1: знак и величина эффекта зависят от 

позиционного распределения катионов и механизма зарядовои  компенсации. 

Поэтому размерныи  фактор использован как критерии  предварительного выбора 

систем легирования с последующеи  экспериментальнои  проверкои . В качестве 

модельных заместителеи  выбраны In³⁺ и Zr⁴⁺, ионные радиусы которых превышают 

радиус Fe³⁺ при сопоставимои  координации, но введение которых реализует 

принципиально различные схемы изменения катионнои  подсистемы.  

Замещение Fe³⁺ индием является изовалентным и не требует образования 

дополнительных зарядокомпенсирующих дефектов. Напротив, введение Zr⁴⁺ 

нарушает исходныи  зарядовыи  баланс и предполагает сопряже нное изменение 

валентного состояния других катионов либо образование дефектов. Сопоставление 

этих систем позволяет рассматривать влияние увеличения размеров катионов 

отдельно от дополнительного воздеи ствия зарядовои  компенсации. Возможность 

существенного снижения коэрцитивнои  силы при введении индия показана в 

экспериментальных исследованиях SrFe₁₂₋ₓInₓO₁₉, что дополнительно обосновывает 

выбор даннои  системы для получения наноматериалов с регулируемыми 

характеристиками магнитного нагрева.  

Для предварительного анализа электростатических последствии  замещения 

использован метод электронеи тральных координационных полиэдров, описанныи  в 

подразделах 1.1.4 и 2.3. В данном подходе энергия Маделунга определяется 

суммированием взаимодеи ствии  между электронеи тральными полиэдрическими 

единицами с уче том периодичности кристаллическои  структуры. Матричное 

представление позволяет разделить влияние геометрии реше тки и распределения 
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формальных катионных зарядов, что особенно существенно при сопоставлении 

изовалентного и гетеровалентного замещения.  

Для индии содержащеи  системы в ранее выполненнои  модельнои  оценке 

сопоставлены SrFe₁₂O₁₉ с экспериментальными периодами реше тки a = 5,8792A , c =

23,0504A  и SrFe₁₁InO₁₉ с a = 5,924A , c = 23,263A . Расче т проводился при сохранении 

исходных дробных координат атомов и замещении железа индием в позициях 12k. 

Полученные значения электростатическои  энергии, нормированные на одну 

формульную единицу, составили: 

EMad(SrFe12O19) ≈ −1117,50 эВ/ф.е., 

EMad(SrFe11InO19) ≈ −1108,48 эВ/ф.е.. 

 

Таким образом, введение индия и соответствующее увеличение периодов 

реше тки сопровождаются повышением энергии Маделунга приблизительно на 

9,02эВ/ф.е., то есть уменьшением ее  модуля примерно на 0,81%. Поскольку 

формальные заряды Fe³⁺ и In³⁺ одинаковы, в принятом приближении это различие 

обусловлено изменением геометрии реше тки, а не появлением дополнительного 

зарядового дисбаланса. Полученная оценка характеризует относительно небольшое 

изменение полнои  электростатическои  энергии при изовалентном замещении.  

Для цирконии содержащего гексаферрита рассматривается схема зарядовои  

компенсации, при которои  замещение одного иона Fe³⁺ ионом Zr⁴⁺ сопровождается 

восстановлением другого иона Fe³⁺ до Fe²⁺: 

2Fe3+   ⟶   Zr4+ + Fe2+. 

 

Соответствующии  состав при сохранении кислороднои  стехиометрии может 

быть представлен как Sr2+Fe12−2𝑥
3+ Fe𝑥

2+Zr𝑥
4+O19. В качестве конкретнои  конфигурации 

принимается размещение Zr⁴⁺ в позициях 12k, а компенсирующих ионов Fe²⁺ – в 

позициях 4f2. Такая схема согласуется с интерпретациеи  ме ссбауэровских данных для 

исследуемых составов. В отличие от изовалентного замещения индием, здесь 

изменяется не только геометрия реше тки, но и пространственное распределение 

зарядов между неэквивалентными позициями. 

Для даннои  конфигурации выдвинута рабочая гипотеза о существенном 

электростатическом вкладе гетеровалентного замещения и зарядовои  компенсации, 

способном конкурировать с конфигурационно–энтропии ным вкладом. В рамках 

используемого приближения температурное изменение предпочтительности 
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конкурирующих конфигурации  может быть рассмотрено через модельную 

составляющую разности свободных энергии : 

ΔGmod(T) = ΔEMad − TΔSconf, 

 

где ΔEMadи ΔSconfотносятся к сопоставляемым состояниям одинакового общего 

состава и имеют согласованную нормировку. При сопоставимости этих вкладов 

можно ожидать выраженного влияния температуры на предпочтительное катионное 

распределение. Для анализа температурнои  зависимости растворимости и 

возможности фазового распада необходимо дополнительно сопоставление 

однофазного и многофазного состоянии . Таким образом, предполагаемая 

конкуренция энергетического и энтропии ного факторов служит основанием для 

исследования влияния термическои  обработки на катионное распределение и 

фазовыи  состав цирконии содержащих гексаферритов; количественная проверка этои  

гипотезы требует завершения соответствующих расче тов. 

Таким образом, системы SrFe₁₂₋ₓInₓO₁₉ и SrFe₁₂₋ₓZrₓO₁₉ выбраны для 

сопоставления двух способов управления магнитными характеристиками 

гексаферритных наноматериалов: изовалентного замещения с преимущественным 

изменением геометрии кристаллическои  реше тки и гетеровалентного замещения, 

дополнительно изменяющего зарядовое распределение. Далее рассматриваются 

формирование этих тве рдых растворов, особенности их катионного распределения, 

получение наночастиц и взаимосвязь состава и структуры с характеристиками 

магнитного нагрева и магнитно–резонансного контрастирования. Для 

цирконии содержащеи  системы отдельно исследуется влияние термическои  

обработки на фазовые превращения и магнитные свои ства, позволяющее 

рассмотреть не только снижение коэрцитивнои  силы для биомедицинских 

применении , но и возможность ее  повышения посредством формирования 

неоднороднои  микроструктуры. 

4.1 ИССЛЕДОВАНИЕ ВЛИЯНИЕ ЛЕГИРОВАНИЯ И СТРУКТУРЫ НА ФОРМИРОВАНИЕ 

ФУНКЦИОНАЛЬНЫХ СВОИ СТВ ГЕКСАФЕРРИТОВ SRFE12–ХINХO19 ДЛЯ ИСПОЛЬЗОВАНИЯ В КАЧЕСТВЕ 

АГЕНТОВ ДЛЯ ГИПЕРТЕРМИИ 

На первом этапе был определен предел растворимости индия в гексаферрите 

стронция SrFe12−xInxO19 при температуре 1200 °C [232]. Для этого методом 
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механохимического синтеза были получены образцы со степенью легироания x = 0; 

0,25; 0,5; 1,0 и 3,0, которые затем отжигали при 1200 °C в течение 1 ч. Результаты 

рентгенофазового анализа показали, что образцы с x ≤ 1,0 являются однофазными и 

содержат только гексаферрит M-типа. Для состава с x = 3,0 доля фазы SrFe12−xInxO19 

составляло около 83 %, а в качестве вторичнои  фазы присутствовал оксид In2O3 в 

количестве около 17 % (рисунок 44, таблица 14). 

 

 

Рисунок 44 – Дифрактограммы микрокристаллических образцов SrFe12−xInxO19 
после механохимического синтеза и отжига при 1200 °C в течение 1 ч: 

x = 0 (а); 0,5 (б); 1,0 (в) и 3,0 (г) 
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Таблица 14 – Фазовыи  состав и периоды реше тки фазы SrFe12−xInxO19 после 
механохимического синтеза и отжига при 1200 °C в течение 1 ч 

x, ат. In на 
ф.е. 

Фазовыи  состав, % 
Параметры фазы SrFe12−xInxO19 

a, нм 
(±0.0001) 

c, нм 
(±0.0003) 

Объем ячеи ки, 
nm3 (±0.003) 

c/a 
(±0,001) 

0 SrFe12O19 – 100 % 0,5875 2,3036 0,6886 3,921 
0,25 SrFe12−xInxO19 – 100 % 0,589 2,3106 0,6942 3,923 
0,5 SrFe12−xInxO19 – 100 % 0,5901 2,3157 0,6984 3,924 
1,0 SrFe12−xInxO19 – 100 % 0,5924 2,3263 0,7070 3,927 

3 
SrFe12−xInxO19 – 83 % 

In2O3 – 17 % 
0,5972 2,3520 0,7264 3,939 

 

С увеличением степени легирования наблюдалось закономерное увеличение 

периодов решетки, а также объема элементарнои  ячеи ки гексаферрита. В однофазнои  

области эти параметры практически линеи но возрастают с увеличением x, тогда как 

после перехода в двухфазную область выходят на постоянныи  уровень. Такое 

поведение обусловлено изовалентным замещением ионов Fe3+ более крупными 

ионами In3+. Пересечение линеи нои  зависимости параметров решетки в области 

твердого раствора с постоянным уровнем, соответствующим двухфазнои  области, 

позволяет определить предельную концентрацию индия в гексаферрите. Полученное 

значение предела растворимости при 1200 °C составляет x ≈ 2,1 (рисунок 45, 

таблица 14). 

 

 

Рисунок 45 – Зависимость параметров кристаллическои  реше тки и объе ма 
элементарнои  ячеи ки фазы SrFe12−xInxO19 от содержания индия после отжига при 

1200 °C в течение 1 ч 
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Для установления влияния легирования на локальное катионное окружение 

была проведена ме ссбауэровская спектроскопия. Спектр нелегированного 

SrFe12−xInxO19 описывается пятью секстетами, соответствующими пяти 

кристаллографически неэквивалентным позициям железа в структуре гексаферрита 

M-типа [39, 232]. При введении индия форма ме ссбауэровских спектров изменяется и 

появляется дополнительныи  шестои  секстет (рисунок 46, таблица 15), обозначенныи  

как 12k′ [232]. 

 

 

Рисунок 46 – Ме ссбауэровские спектры образцов SrFe12−xInxO19 после 
механохимического синтеза и отжига при 1200 °C в течение 1 ч: x = 0; 0,5 и 1,0 
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Таблица 15 – Параметры ме ссбауэровских спектров образцов SrFe12−xInxO19 после 
механохимического синтеза и отжига при 1200 °C в течение 1 ч 

Сверхтонкие 
параметры 

ме ссбауэровских 
спектров 

Образец 

Позиции Fe 

12k 12k’ 4f1 4f2 2a 2b 

Сверхтонкое 
магнитное поле 

μ0Hhf, Тл 

x = 0 40,9 - 48,8 51,5 50,5 40,6 

x = 0,5 40,3 34,1 48,4 49,4 48,8 37,8 

x = 1,0 39,4 33,0 46,1 47,4 45,5 35,5 

Изомерныи  сдвиг 

(IS), мм/с 

x = 0 0,35  0,26 0,37 0,34 0,29 

x = 0,5 0,35 0,31 0,15 0,46 0,42 0,35 

x = 1,0 0,37 0,33 0,19 0,46 0,51 0,24 

Квадрупольное 

расщепление (QS), 
мм/с 

x = 0 0,40 - 0,17 0,29 0,02 2,2 

x = 0,5 0,39 0,37 0,11 0,39 0,08 2,2 

x = 1,0 0,34 0,40 0,00 0,30 0,02 2,4 

Относительная 
интенсивность, % 

x = 0 48 - 19 18 9 6 

x = 0,5 35 14 18 20 7 6 

x = 1,0 26 24 21 15 8 6 

 

С увеличением содержания индия относительная интенсивность компоненты 

12k′ возрастает, тогда как интенсивность исходного секстета 12k уменьшается. При 

этом сумма относительных интенсивностеи  12k и 12k′ остается приблизительно 

постояннои  и составляет около 50 %. Для x =  0 вклад позиции 12k составляет 48 %, 

для x = 0,5 вклады 12k и 12k′ составляют соответственно 35 и 14 %, а для x =  1,0 –26 

и 24 %. Возникновение компоненты 12k′ связано с изменением ближаи шего 

окружения атомов Fe в позиции 12k вследствие замещения части ионов Fe3+ ионами 

In3+. Полученные результаты указывают на преимущественное участие позиции 12k 

в размещении индия в структуре исследованных твердых растворов. 

Одновременно с увеличением содержания In наблюдается систематическое 

уменьшение значении  сверхтонких магнитных полеи  (таблица 15). Так, для позиции 

12k величина μ0Hhf уменьшается с 40,9 Тл при x =  0 до 39,4 Тл при x =  1,0. 

Аналогичная тенденция просматривается и для всех остальных позиции . 

Уменьшение значении  сверхтонких магнитных полеи  при замещении железа индием 

отражает ослабление магнитных взаимодеи ствии  в системе и согласуется с 

уменьшением магнитокристаллическои  анизотропии при легировании 

SrFe12−xInxO19 индием [233, 234]. 

Измерения магнитных свои ств показали выраженное снижение коэрцитивнои  

силы по мере увеличения содержания индия. Для нелегированного SrFe12O19 

коэрцитивная сила составляла 254,1 кА/м и монотонно снижалась до 135,6 кА/м при 

x = 1,0. Одновременно удельная намагниченность насыщения снижалась с 

65,3 А·м2/кг для нелегированного состава до 26,2 при x = 1,0. Таким образом, 
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изовалентное замещение Fe3+ немагнитными ионами In3+ позволяет в несколько раз 

снизить значения коэрцитивнои  силы гексаферрита при сохранении достаточно 

высокои  намагниченности. 

Полученные результаты определили выбор составов для последующего 

исследования с целью получения наночастиц. С однои  стороны, установленныи  при 

1200 °C предел растворимости x ≈ 2,1 показывает возможность получения сильно 

легированных твердых растворов SrFe12−xInxO19 в области x = 1,7 – 2,0 без 

существенного выхода за область гомогенности. С другои  стороны, именно при 

приближении содержания индия к этои  области наблюдается наиболее сильное 

снижение коэрцитивнои  силы: для состава x = 1,7 она составляет 22,3 кА/м, то есть 

становится сопоставимои  с амплитудами переменного магнитного поля, 

используемыми в экспериментах по магнитнои  гипертермии. При этом материал 

сохраняет ферримагнитное состояние и достаточно высокую намагниченность 

насыщения. 

Поэтому для дальнеи шего исследования были выбраны близкие к 

предельному содержанию In в твердом растворе составы x = 1,7; 1,8 и 2,0. Такои  

выбор позволяет, с однои  стороны, сохранить формирование основнои  фазы 

гексаферрита M-типа, а с другои  – систематически исследовать влияние небольшого 

изменения содержания индия в области максимального снижения 

магнитокристаллическои  анизотропии на коэрцитивную силу, намагниченность и 

эффективность нагрева. Последующее высокоэнергетическое измельчение этих 

микрокристаллических материалов было использовано для перехода к наночастицам 

и оценки их функциональных характеристик в условиях магнитнои  гипертермии. 

Микрокристаллические образцы SrFe12−xInxO19 со степенью замещения x = 1,7, 

1,8 и 2,0 были синтезированы с использованием цитратного метода. Данные 

рентгенофазового анализа (рисунок 47а–е, таблица 16) подтвердили, что все образцы 

содержали не менее 98 % фазы SrFe12–хInхO19 (P63/mmc). Увеличение содержания 

индия приводило к систематическому увеличению объема элементарнои  ячеи ки, о 

че м свидетельствовало систематическое смещение дифракционных максимумов в 

сторону меньших углов, особенно отче тливо выраженное в высокоугловои  области 

(рисунок 47г–е). Для определения фактического содержания индия использовалась 

зависимость объе ма элементарнои  ячеи ки от состава, установленная ранее [232]; 

полученные результаты согласуются с номинальными концентрациями 

легирующего элемента для микрокристаллических образцов (таблица 16). 
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Рисунок 47 – (а–в) Дифрактограммы образцов SrFe12–хInхO19 (x = 1,7, 1,8, 2,0) в 
микрокристаллическом состоянии с (г–е) высокоугловыми областями и (ж–и) после 

высокоэнергетического размола в шаровои  мельнице. 
 

Высокоэнергетическии  размол микрокристаллических образцов в шаровои  

мельнице индуцировал значительное уширение дифракционных пиков (рисунок 47 

ж–з), при этом основная фаза SrFe12–хInхO19 сохранялась. Вследствие выраженного 

уширения идентификация вторичных фаз была затруднена, однако анализ с 

использованием метода Ритвельда подтвердил, что содержание возможных 

примесных фаз не превышало 5 % (таблица 16). Анализ уширения рентгеновских 

линии  позволил установить размеры кристаллитов (D) в диапазоне 7–10 нм и 

стабильно низкии  уровень микронапряжении , составляющии  0,2–0,3 %. Несмотря на 

то, что первоначально размол указывал на кажущиеся увеличение объе ма 

элементарнои  ячеи ки по сравнению с микрокристаллическим состоянием, 

детальныи  анализ показал, что измеренные значения остаются неизменными в 

пределах погрешности эксперимента, что подтверждает отсутствие формирования 

новых фаз в процессе механическои  обработки. 



Таблица 16 – Результаты рентгенофазового анализа и магнитные свои ства образцов SrFe12−xInxO19 (x = 1,7; 1,8; 2,0) в 
микрокристаллическом состоянии и после высокоэнергетического размола в шаровои  мельнице. 
 

Степень 
легирования 
x, ат. In на ф.е. 

Фазовыи  состав, % Параметры фазы SrFe12–xInxO19 Расчетное 
x, ат. In на 

ф.е. 

Магнитные свои ства 
SrFe12–
xInxO19 

Вторичная 
фаза 

a, нм c, нм V, нм3 D, нм Hc, кА/м σr, A·м2/кг σs, A·м2/кг M, µB 

Микрокристаллическое состояние 

1,7 98±1 In2O3 
0,59556 
±0,00005 

2,34316 
±0,00005 

0,7198 
±0,0001 

>200 1,7±0,1 18,5±0,5 6,6±0,3 44,4±0,5 9,2±0,1 

1,8 98±1 Sr2FeO4 
0,59628 
±0,00005 

2,34708 
±0,00005 

0,7227 
±0,0001 

>200 1,9±0,1 16,8±0,5 5,1±0,3 44,0±0,5 8,8±0,1 

2 99±1 Sr2FeO4 
0,59700 
±0,00005 

2,34934 
±0,00005 

0,7252 
±0,0001 

>200 2,0±0,1 16,7±0,5 5,3±0,3 39,9±0,5 8,0±0,1 

Наночастицы 

1,7 100±5 – 
0,5961 
±0,0002 

2,3476 
±0,0003 

0,7224 
±0,0005 

9,8±1,0 1,8±0,1 30,5±0,5 4,8±0,2 25,7±0,3 5,35±0,06 

1,8 100±5 – 
0,5965 
±0,0002 

2,3479 
±0,0003 

0,7235 
±0,0005 

6,6±1,0 1,9±0,1 30,7±0,5 2,9±0,1 16,7±0,3 3,49±0,06 

2 100±5 – 
0,5965 
±0,0002 

2,3512 
±0,0003 

0,7245 
±0,0005 

7,5±1,0 2,0±0,1 28,4±0,5 2,1±0,1 12,3±0,3 2,60±0,06 

 



Магнитные измерения микрокристаллических образцов показали, что 

замещение железом индием приводит к снижению удельнои  намагниченности 

насыщения с 67 А·м2/кг (для нелегированного гексаферрита стронция М–типа [39]) 

до приблизительно 40 А·м2/кг (таблица 16), что в первую очередь обусловлено 

заменои  магнитных ионов Fe3+ на немагнитные ионы In3+, сопровождающеи ся 

существенным уменьшением коэрцитивнои  силы до 16,7–18,5 кА/м [234, 235, 236]. 

Нелегириованные гексаферриты М–типа обычно характеризуются коэрцитивнои  

силои  в диапазоне 250–400 кА/м [19]. Значительное снижение коэрцитивнои  силы 

объясняется ослаблением сверхобменных взаимодеи ствии  и уменьшением 

магнитокристаллическои  анизотропии, вызванными введением индия, что 

согласуется с литературными данными [232]. Магнитные измерения также выявили, 

что размол приводил к незначительному повышению коэрцитивнои  силы и 

снижению удельнои  намагниченности насыщения по сравнению с 

микрокристаллическим состоянием (таблица 16, рисунок 48). Увеличение 

коэрцитивнои  силы может быть объяснено уменьшением размера частиц: 

микрокристаллические образцы содержат частицы, значительно превышающие 

однодоменныи  размер для гексаферритов стронция М–типа (500–1000 нм [39]). В 

противоположность этому, в процессе размола образуются частицы меньше 

указанного критического размера, в которых перемагничивание осуществляется 

преимущественно за сче т вращения, что приводит к повышению коэрцитивнои  силы. 

Наблюдаемое снижение намагниченности насыщения подтверждает успешное 

получение наночастиц. Данныи  эффект согласуется с известными литературными 

данными, описывающими уменьшение σs в наночастицах, при котором нарушенное 

магнитное упорядочение на поверхности частиц вследствие пониженнои  локальнои  

анизотропии вызывает образование разупорядоченных поверхностных спинов [110]; 

этот эффект становится более выраженным в легированных системах с уже 

пониженными магнитными моментами. 
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Рисунок 48 – Петли магнитного гистерезиса образцов SrFe₁₂₋ₓInₓO₁₉ (x = 1,7; 1,8; 
2,0) в микрокристаллическом состоянии (а); после высокоэнергетического 

размола в шаровои  мельнице (б) 
 

Рентгеновская фотоэлектронная спектроскопия (РФЭС) размолотых образцов 

выявила присутствие только основных элементов: Sr, Fe, In и O (рисунок 49). 

Количественныи  элементныи  состав в пределах погрешности эксперимента 

соответствовал номинальнои  стехиометрии синтеза. Спектр железа 2p 

демонстрировал дублетные пики при энергиях связи 710,8 эВ (Fe 2p₃/₂) и 724,9 эВ (Fe 

2p₁/₂). Наблюдаемые положения пиков характерны для степени окисления Fe³⁺, 

поскольку состояние Fe2+ характеризуется смещением пика Fe 2p₃/₂ в сторону 

меньших энергии  [237, 238]. Аналогичным образом, пики стронция 3d при 133 эВ (Sr 

3d₅/₂) и 135 эВ (Sr 3d₃/₂) согласуются с состоянием Sr2+ [239, 240]. Спектр остовного 

уровня индия 3d содержал пики при 444 эВ (In 3d₅/₂) и 452 эВ (In 3d₃/₂), что 

подтверждает степень окисления In³⁺ [237, 239]. 
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Рисунок 49 – РФЭ–спектры элементов Sr, In, Fe для образцов (а, г, ж) x = 1,7, 
(б, д, з) 1,8, (в, е, и) 2,0 после высокоэнергетического размола в шаровои  мельнице 

 

Результаты просвечивающеи  электроннои  микроскопии (ПЭМ) для 

размолотых образцов подтверждают формирование наночастиц (рисунок 50). 

Светлопольные изображения (рисунок 50а–в) демонстрируют агломераты с 

размерами в сотни нанометров, состоящие из мелких частиц с размерами в десятки 

нанометров. Анализ межплоскостных расстоянии  на картинах дифракции (рисунок  

50ж–и) подтверждает присутствие фазы SrFe₁₂₋ₓInₓO₁₉. Картины дифракции 

характеризуются практически непрерывными кольцами с редкими 

дифракционными «уколами», что свидетельствует о получении ультрадисперсного 

состояния в большом объеме кристаллитах. Темнопольные изображения (рисунок 
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50г–е) были использованы для построения гистограмм распределения частиц по 

размерам (рисунок 50к–м). Данные гистограммы показывают, что размер частиц 

SrFe₁₂₋ₓInₓO₁₉ варьируется от единиц до десятков нанометров. Распределения по 

размерам хорошо описываются логнормальнои  функциеи  со средним значением 

около 10 нм. 

 

 

Рисунок 50 –  Результаты ПЭМ для размолотых образцов: (а –  x = 1,7; б –  x = 
1,8; в –  x = 2,0) светлопольные изображения и гистограммы распределения частиц 
по размерам; (г –  x = 1,7; д –  x = 1,8; е –  x = 2,0) темнопольные изображения и (ж –  

x = 1,7; з –  x = 1,8; и –  x = 2,0) картины дифракции электронов. 
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Анализ методом динамического рассеяния света (ДРС) размолотых образцов 

(рисунок 51а) выявляет отчетливые пики ниже 100 нм, при этом объе мная доля 

наночастиц превышает 50 % для всех составов. Это подтверждает эффективное 

уменьшение размера до нанометрового диапазона в процессе размола. Однако 

данные ПЭМ, демонстрирующие первичные частицы размером ~10 нм (рисунок 51), 

указывают на то, что данные сигналы ДРС обусловлены преимущественно 

агломерированными наноструктурами, а не изолированными наночастицами. 

Дополнительные пики в микрометровом диапазоне свидетельствуют о повторнои  

агломерации наночастиц в процессе измерения. 

 

 

Рисунок 51 – Анализ методом ДРС образцов с x = 1,7, 1,8 и 2,0: (а) после 
высокоэнергетического размола в шаровои  мельнице; (б) после нанесения 

полимерного покрытия Pluronic F–127 
 

После нанесения полимерного покрытия на основе Pluronicа F–127 

(рисунок 51б) наночастицы продемонстрировали коллоидную стабильность в 

воднои  среде. Покрытые частицы характеризуются мономодальным распределением 

по размерам с умеренными индексами полидисперсности. Измеренные 

гидродинамические диаметры в среднем составили 200 нм – что значительно 

превышает размеры, полученные методами рентгеновскои  дифракции и ПЭМ. Данное 

расхождение возникает вследствие того, что метод ДРС измеряет 

гидродинамическии  диаметр, которыи  включает как толщину полимернои  оболочки, 

так и собственную агломерацию наночастиц в процессе нанесения покрытия. Тем не 
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менее, полученные стабилизированные образцы демонстрируют потенциал для 

применения в биомедицинскои  области. 

Функциональные свои ства синтезированных образцов после 

высокоэнергетического размола в шаровои  мельнице и нанесения полимерного 

покрытия на основе Pluronic F–127 были оценены посредством анализа 

цитотоксичности и экспериментов по нагреву в переменном магнитном поле (ПМП) 

(рисунок 52). Высокая биосовместимость образцов, обусловленная прежде всего 

эффективным экранированием магнитного ядра покрытием из Pluronic F–127, была 

подтверждена тестами на цитотоксичность. Данныи  подход опирается на результаты 

наших предыдущих систематических исследовании , в которых тот же протокол 

нанесения покрытия наде жно обеспечивал низкую цитотоксичность для различных 

наночастиц на основе ферритов. В качестве характерного примера на рисунке 52а 

представлены результаты оценки жизнеспособности клеток для образца 

SrFe10,2In1,8O19 (x = 1,8), подтверждающие успешное применение даннои  стратегии 

функционализации. Все образцы продемонстрировали значительныи  нагрев при 

воздеи ствии ПМП (таблица 17, рисунок 52б, в). Следует отметить, что температура 

образца с x = 1,7 не превышала 52 °C, в то время как образцы с x = 1,8 и x = 2,0 выходили 

на плато в диапазоне 42–43 °C. В течение часового воздеи ствия ПМП образцы 

стабильно проявляли температурную саморегуляцию: по достижении 

соответствующих пороговых значении  наблюдалось охлаждение на 1–2 °C с 

последующим повторным нагревом до целевои  температуры. Несмотря на то, что 

значения удельных потерь мощности (SLP) и собственных потерь мощности (ILP) не 

были исключительно высокими, контролируемое ограничение температуры 

демонстрирует практическую применимость данных материалов для 

биомедицинскои  гипертермии. 
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Рисунок 52 – Цитотоксичность образца с x = 1,8 (а); профили нагрева в ПМП 
образцов с x = 1,7, 1,8, 2,0 после высокоэнергетического размола и нанесения 

покрытия Pluronic F–127 (б, в) 
 

Таблица 17 – Характеристики нагрева в ПМП и магнитные свои ства размолотых и 
покрытых Pluronic F–127 образцов (x = 1,7, 1,8, 2,0). 

Степень 
легировани

я 

Cpart, 
мг/м
л 

ΔT 
(5
0 
s), 
°C 

Tmax

, °C 

SLP, 
Вт/
г 

ILP, 
нН·м2/к

г 

Параметры частнои  петли в поле 
20 kA/m 

TC, 
°C 

Hc, 
кА/м 

σr, 
A·м2/к

г 

σs, 
A·м2/к

г 

S, 
кА/м*Ам2/к

г 
 

1,7 56,7 4,3 52 6,4 0,041 
1,6±0,
2 

0,3±0,1 4,2±0,1 20,7 
213,
2 

1,8 56,7 3,2 43 4,7 0,030 
1,5±0,
2 

0,3±0,1 3,4±0,1 17,2 
212,
8 

2 56,7 2,3 42 3,5 0,022 
1,4±0,
2 

0,2±0,1 1,4±0,1 14,0 
212,
2 

 

Комплексныи  анализ данных рентгеновскои  дифракции, просвечивающеи  

электроннои  микроскопии и магнитных измерении  подтверждает, что 

высокоэнергетическии  размол в среде октадецен/олеиновая кислота позволяет 

получать коллоидно–стабильные наночастицы гексаферрита стронция М–типа 

SrFe12–хInхO19. Легирование индием снижает как удельную намагниченность 

насыщения, так и коэрцитивную силу, что открывает возможности для применения в 

гипертермии. Однако механизм влияния индия, выявленныи  на основе измерении  

магнитных свои ств, остае тся не до конца изученным. 

В этои  связи были рассчитаны энергии замещения для различных позиции  

индия. Исходя из предположения, что индии  может занимать только позиции железа, 

существует пять неэквивалентных позиции , а именно: 2a↑, 2b↑, 4f₁↓, 4f₂↓ и 12k↑. Это 

приводит к пяти возможным конфигурациям SrFe₁₂₋ₓInₓO₁₉ для концентрации индия 

x = 0,5. Далее была оценена вероятность заселения позиции  (рисунок 53б). Благодаря 
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наибольшеи  мультиплетности, равнои  12, и относительно малои  разнице в энергиях 

замещения, составляющеи  0,08 эВ, позиция 12k Fe оказалась наиболее вероятнои  при 

900 K с вероятностью заселения 43 % и превышает 47 % при 1437 K, что соответствует 

температуре синтеза (1200 °C), тогда как вероятность заселения позиции 4f₂ 

составляет лишь 30 %. 

 

 

Рисунок 53 –Сравнение расче тных и экспериментальных параметров 
кристаллическои  реше тки для фазы SrFe₁₂₋ₓInₓO₁₉ (а); рассчитанная методом DFT 
заселе нность позиции  индия в гексагональном феррите М–типа SrFe₁₂₋ₓInₓO₁₉ (б) 

 

Расче ты в рамках теории функционала плотности (DFT) показывают, что при 

температурах синтеза индии  предпочтительно занимает ферромагнитные позиции 

12k↑, уменьшая магнитныи  момент элементарнои  ячеи ки (таблица 16). Занимание 

этих позиции  разрушает сверхобменные цепочки Fe–O–Fe [240], снижая 

магнитокристаллическую анизотропию и коэрцитивную силу. Уменьшение размера 

частиц дополнительно снижает удельную намагниченность насыщения вследствие 

разориентировки поверхностных спинов (canting–эффект), однако коэрцитивная 

сила остае тся неизменнои , что контрастирует с системами на основе магнетита, где 

оба параметра изменяются непредсказуемым образом в зависимости от размера [151, 

241]. 

Учитывая вычислительную сложность DFT–расче тов, полученные параметры 

кристаллическои  реше тки были верифицированы путе м сопоставления с 

экспериментальными значениями из работы [232] (рисунок 53а). Несмотря на 

наличие количественных расхождении , сильная корреляция между расче тными и 
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экспериментальными постоянными реше тки подтверждает обоснованность 

использованного расче тного подхода. 

Исследования нагрева в переменном магнитном поле (ПМП) выявили 

критически важную особенность образцов: существование отче тливых 

температурных плато на уровне 52 °C (для состава x = 1,7) и 43 °C (для x = 1,8 и 2,0), 

происхождение которых требовало дальнеи шего изучения. Для выяснения природы 

данного явления был проведе н термомагнитныи  анализ (рисунок 54, таблица 17). 

Кривые σ(T) для всех составов демонстрировали точки перегиба в диапазоне 200–

300 °C, соответствующие температурам Кюри (TС) фаз SrFe₁₂₋ₓInₓO₁₉. Точные значения 

Tк были определены посредством анализа второи  производнои  (d²σ/dT²) 

зависимостеи  намагниченности от температуры. 

 

 

Рисунок 54 – Термомагнитныи  анализ размолотых и покрытых Pluronic 
F–127 образцов (x = 1,7, 1,8, 2,0): термомагнитные кривые (а); определение 

температуры Кюри посредством анализа второи  производнои  (б) 
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Установленные значения Tк обнаруживали незначительные вариации между 

составами, однако демонстрировали существенное снижение (более чем на 200 °C) по 

сравнению с нелегированным гексаферритом стронция М–типа (Tк = 460 °C [39]). 

Столь значительное снижение Tк, вызванное легированием индием, дае т физическое 

объяснение наблюдаемым пределам нагрева: при приближении температуры 

образца к 40–50 °C в процессе воздеи ствия ПМП близость к существенно пониженнои  

Tк вызывает значительное сужение петли магнитного гистерезиса, что, в свою 

очередь, уменьшает потери на перемагничивание и препятствует дальнеи шему 

повышению температуры. 

Кроме того, термомагнитные кривые обнаружили аномальныи  резкии  рост 

удельнои  намагниченности выше 300 °C для всех образцов. Данное поведение 

однозначно указывает на формирование новои  ферромагнитнои  фазы (учитывая 

возрастающую намагниченность) с оценочным значением Tк ≈ 500 °C. Это явление 

согласуется с ограниченнои  растворимостью индия в SrFe₁₂₋ₓInₓO₁₉: в то время как 

максимальная растворимость достигает x = 2,1 при 1200 °C [232], она снижается при 

более низких температурах, что потенциально может приводить к образованию фаз, 

обогаще нных индием. Фазовыи  анализ, выполненныи  после эксперимента, 

подтвердил формирование фазы InxFe3–хO4 (Fd3̅m), для которои , согласно 

литературным данным, Tк составляет 515 °C [242]. 

С целью выяснения зависимых от состава вариации  удельных потерь 

мощности (SLP) и установления физическои  природы нагрева были измерены 

частные петли гистерезиса в переменном магнитном поле амплитудои  20 кА/м для 

всех образцов (x = 1,7; 1,8; 2,0) после высокоэнергетического размола и нанесения 

покрытия из Pluronicа F–127. Площади соответствующих петель, представляющие 

собои  энергию, диссипируемую в виде тепла за один цикл перемагничивания, были 

количественно рассчитаны (рисунок 55а, таблица 18). Последующии  

корреляционныи  анализ выявил прямую линеи ную зависимость между значениями 

SLP и площадями частных петель гистерезиса (рисунок 55б). Данная устои чивая 

корреляция убедительно доказывает, что потери на перемагничивание вносят 

доминирующии  вклад в нагрев наночастиц под воздеи ствием переменного 

магнитного поля, тем самым напрямую связывая целенаправленно регулируемую 

коэрцитивную силу полученных образцов с их функциональными характеристиками 

в качестве агентов гипертермии. 
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Значительное число современных исследовании  посвящено разработке 

агентов гипертермии в форме наночастиц, способных избирательно накапливаться в 

тканях–мишенях и дистанционно активироваться внешним источником энергии. 

Гипертермия, индуцируемая микроволновым, инфракрасным, ультразвуковым и 

другими видами воздеи ствия, часто применяется в качестве метода для повышения 

чувствительности злокачественных новообразовании  к радио– и химиотерапии. 

Среди оксидных систем наибольшее внимание привлекли оксиды железа и ферриты 

благодаря их высоким магнитным характеристикам, позволяющим достигать весьма 

значительных значении  SLP – вплоть до ≈ 1000 Вт/г (таблица 18). Материалы на 

металлическои  основе также могут демонстрировать впечатляющую 

нагревательную способность, однако они несут в себе существенныи  риск перегрева 

здоровых тканеи . Использование саморегулирующихся материалов позволяет 

устранить этот недостаток, хотя они, как правило, характеризуются значительно 

более скромными значениями удельных потерь (таблица 18). Тем не менее, 

применение масштабируемого метода синтеза, такого как высокоэнергетическии  

размол, использованныи  в настоящеи  работе, могло бы способствовать 

практическому внедрению агентов гипертермии, поскольку клиническое 

применение магнитнои  гипертермии в настоящее время остае тся краи не 

ограниченным [243]. 

 

 

Рисунок 55 –Частные петли гистерезиса размолотых и покрытых Pluronic 
F–127 образцов (x = 1,7, 1,8, 2,0) (а); корреляция SLP и площади петли для x = 1,7, 

1,8, 2,0 после обработки (б) 



Таблица 18 – Сравнение различных магнитных материалов, рассматриваемых для применения в гипертермии 

 

Система Метод синтеза 
Размер 
частиц , 

нм 

Магнитные 
свои ства 

Параметры 
эксперимента 

SLP 
(SAR), 
Вт/г 

Особенности Ист. 

Fe3O4 
Шаровое 

измельчение 
~ 250 

Hc =11,4 кА/м 
σs = 70,9 
A·м2/кг 

261 кГц 
20 кА/м 

1147 Масштабируемыи  метод [97] 

Ni25Cu50Co25 
Шаровое 

измельчение 
~ 20 

Hc =0,6  кА/м 
σs = 19,53  
A·м2/кг 

332 кГц 
13,6 кА/м 

356 Масштабируемыи  метод [244] 

CoFe2O4 Соосаждение ~ 140 
Hc =32,9  кА/м 

σs = 71,2 
A·м2/кг 

332 кГц 
13,6 кА/м 

54  [245] 

Mn0,25Mg0,25Co0,5Fe2O4 Цитратныи  32 
Hc =8  кА/м 
σs = 38,9  
A·м2/кг 

332 кГц 
13,6 кА/м 

33  [246] 

Co–γ–Fe2O3 На основе золь-гель 7 
Hc ≈ 8  кА/м 
σs = 67,49  
A·м2/кг 

113 кГц 
38 кА/м 

125  [247] 

SrFe12O19/MgFe2O4/ZrO2 
(16%) 

Citrate gel 20–30 
Hc = 6,4  кА/м 
σs = 41 A·м2/кг 

214 кГц 
1,76 кА/м 

0,72  [248] 

La0,65Sr0,35MnO3 На осн, цитратного 73 
Hc = 3  кА/м 
σs = 27,2 
A·м2/кг 

120 кГц 
2,7 кА/м 

17,28 Контроль нагрева [249] 

Ba2Co2Fe11,7Cr0,3O22 Цитратныи  1621 

Hc = 10,4  
кА/м 

σs = 36,4  
A·м2/кг 

114,1 кГц 
20 кА/м 

84,4  [250] 

SrFe10,3In1,7O19 
Цитратныи  + 
Шаровое 

измельчение 
9 

Hc = 30,5 кА/м 
σs = 25,7  
A·м2/кг 

393 кГц 
19,94 кА/м 

6,4 
Масштабируемыи  метод, 

контроль нагрева 
[232] 



4.2 ИССЛЕДОВАНИЕ ВЛИЯНИЯ ЛЕГИРОВАНИЯ РЕДКОЗЕМЕЛЬНЫМИ ЭЛЕМЕНТАМИ И 

ФОРМИРОВАНИЯ СТРУКТУРЫ НА ФУНКЦИОНАЛЬНЫХ СВОИ СТВ ГЕКСАФЕРРИТОВ SRFE12-XRXO19 (R = ER, 

TM) ДЛЯ ИСПОЛЬЗОВАНИЯ В КАЧЕСТВЕ КОНТРАСТНЫХ АГЕНТОВ МРТ 

В данном разделе работы впервые наночастицы на основе гексаферритов М-

типа были предложены и экспериментально исследованы в качестве контрастных 

агентов для МРТ. В отличие от традиционно исследуемых в качестве T2-контрастных 

агентов наночастиц оксидов железа, гексаферриты позволяют изменять магнитные 

характеристики в широком диапазоне посредством катионного замещения. В 

качестве легирующих элементов были выбраны тяже лые редкоземельные элементы 

Er и Tm, обладающие собственными магнитными моментами и сравнительно 

небольшими ионными радиусами, что создавало предпосылки для их растворения в 

подреше тке железа гексаферрита M-типа [28, 251, 252].  

На первом этапе был определе н предел растворимости Er и Tm в гексаферрите 

SrFe₁₂O₁₉. Для этого механохимическим методом были получены серии SrFe₁₂₋ₓRₓO₁₉ 

с различным содержанием редкоземельного элемента и последующим отжигом при 

1200 °C в течение 5 ч. При x ≈ 0,1 основнои  фазои  являлся гексаферрит M-типа, тогда 

как при x ≈ 0,2 появлялась вторичная фаза SrRO₃. При легировании наблюдалось 

увеличение периодов решетки и объе ма элементарнои  ячеи ки, обусловленное 

замещением Fe³⁺ более крупными ионами Er³⁺ и Tm³⁺. Для x = 0,08 объе м 

элементарнои  ячеи ки возрастал с 0,68999 нм³ для SrFe₁₂O₁₉ до 0,69124 нм³ для Er-

содержащего и 0,69132 нм³ для Tm-содержащего состава (рисунок 56, таблица 19). 

Выход концентрационнои  зависимости объе ма ячеи ки на постоянныи  уровень и 

появление вторичнои  фазы позволили оценить предел растворимости Er и Tm как 

x ≈ 0,08–0,10. Для дальнеи ших исследовании  был выбран состав x ≈ 0,08, 

расположенныи  вблизи границы области гомогенности (рисунок 57) [28]. 
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Рисунок 56 – Дифрактограммы образцов SrFe12−xTmxO19 после механохимического 
синтеза и отжига при 1200 °C в течение 5 ч: x = 0; 0,08; 0,10 и 0,20 

 

Таблица 19 – Фазовыи  состав и периоды реше тки образцов SrFe₁₂₋ₓRₓO₁₉ (R = Er, Tm), 
полученных механохимическим методом и отожже нных при 1200 °C в течение 5 ч 

Sample x 

Phase composition, % SrFe12-xO19 phase parameters 

SrFe12-xO19 SrRO3 

Lattice 
spacing а, 
nm (± 

0.00002) 

Lattice 
spacing с, 
nm (± 

0.00005) 

Cell volume 
V, nm3 

(±0.00015) 

SrFe12O19 0 100 - 0,58792 2,30504 0,68999 

SrFe12-
xErxO19 

0,08 100 - 0,58843 2,30520 0,69124 
0,2 99,4±0,5 0,6±0,3 0,58842 2,30555 0,69132 

SrFe12-
xTmxO19 

0,05 100 - 0,58829 2,30571 0,69124 
0,08 100 - 0,58860 2,30569 0,69132 
0,1 100 - 0,58860 2,30580 0,69124 
0,2 99,8±0,2 0,2±0,1 0,58877 2,30565 0,69132 
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Рисунок 57 – Зависимость объе ма элементарнои  ячеи ки фазы SrFe₁₂₋ₓRₓO₁₉ (R = Er, 
Tm) от содержания редкоземельного элемента 

 

Для получения материалов, предназначенных для дальнеи шего 

диспергирования и исследования релаксационных свои ств, образцы SrFe12O19, 

SrFe11,92Er0,08O₁₉ и SrFe11,92Tm0,08O₁₉ были синтезированы цитратным методом с 

последующим отжигом при 1200 °C в течение 1 ч. По данным рентгенофазового 

анализа все образцы содержали более 99,5 % фазы гексаферрита M-типа. 

Легирование Er и Tm сопровождалось увеличением параметров кристаллическои  

реше тки: объе м ячеи ки составлял 0,69022 нм³ для нелегированного состава, 0,69141 

нм³ для Er-содержащего и 0,69188 нм³ для Tm-содержащего образца (рисунок 58, 

таблица 20). Это дополнительно подтверждает вхождение редкоземельных 

элементов в кристаллическую структуру гексаферрита [28]. 

 

Таблица 20 – Параметры кристаллическои  реше тки образцов SrFe₁₂₋ₓRₓO₁₉ (R = Er, 
Tm), полученных цитратным методом и отожже нных при 1200 °C в течение 1 ч 

Образец 
Параметры фазы SrFe12-xO19  

Период решетки а, нм 
(± 0.00002) 

Период решетки с, нм 
(± 0.00005) 

Объем ячеи ки V, нм3 
(±0.00015) 

SrFe12O19 0,58806 2,30472 0,69022 
SrFe11,92Er0,08O19 0,58848 2,30539 0,69141 
SrFe11,92Tm0,08O19 0,58864 2,30570 0,69188 
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Рисунок 58 – Дифрактограммы образцов SrFe₁₂₋ₓRₓO₁₉: SrFe₁₂O₁₉, SrFe11,92Er0,08O₁₉ и 
SrFe11,92Tm0,08O₁₉, полученных цитратным методом и отожже нных при 1200 °C в 

течение 1 ч 
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По данным СЭМ исходные цитратные образцы состояли из конгломератов 

сросшихся частиц размером порядка 1–5 мкм. Энергодисперсионныи  анализ 

подтвердил присутствие Er и Tm в синтезированных составах и соответствие их 

содержания степени замещения x ≈ 0,08. Таким образом, после 

высокотемпературного синтеза материал обладал требуемым фазовым и 

химическим составом, однако размеры частиц были слишком велики для 

формирования устои чивых коллоидных систем и непосредственного 

биомедицинского применения [28] 

Ме ссбауэровская спектроскопия была использована для исследования 

распределения редкоземельных элементов по кристаллографическим позициям 

(рисунок 59, таблица 21). Спектр нелегированного SrFe12O19 описывался пятью 

секстетами, а в спектрах легированных образцов появлялся дополнительныи  шестои  

секстет 12k′. Для SrFe11,92Er0,08O19 относительные площади компонент 12k и 12k′ 

составляли соответственно 48,4 и 1,5 %, а для SrFe11,92Tm0,08O19 – 48,8 и 1,6 %. 

Появление компоненты 12k′ при одновременном уменьшении доли исходного 

секстета 12k свидетельствует об изменении ближаи шего окружения Fe3+ вследствие 

преимущественного размещения Er3+ и Tm3+ в октаэдрических позициях 12k [28, 253, 

254]. 

 

Таблица 21 – Параметры ме ссбауэровских спектров образцов SrFe₁₂₋ₓRₓO₁₉ (R = Er, Tm; 
x = 0; 0,08). 

Sample Тип позиции 
Изомерныи  
сдвиг Is, 
мм/с 

Квадрупольное 
расщепление 
Qs, mm/s 

Сверхтонкое 
магнитное 
поле μ0H, Тл 

Относительная 
доля площади в 
спектре S, % 

SrFe12O19 

12k ↑ 0,35 0,40 41,06 50,0 
4f2 ↓ 0,27 0,18 49,05 21,9 
4f1 ↓ 0,36 0,28 51,78 15,0 
2a ↑ 0,36 0,05 50,54 7,2 
2b ↑ 0,29 2,22 40,70 5,9 

SrFe11.92Er0.08O19 

12k ↑ 0,35 0,40 40,97 48,4 
12k’ ↑ 0,20 0,25 34,19 1,5 
4f2 ↓ 0,27 0,17 48,89 21,9 
4f1 ↓ 0,37 0,27 51,66 14,6 
2a ↑ 0,35 0,05 50,42 7,3 
2b ↑ 0,29 2,23 40,62 6,3 

SrFe11.92Tm0.08O19 

12k ↑ 0,35 0,40 40,97 48,8 
12k’ ↑ 0,23 0,26 34,04 1,6 
4f2 ↓ 0,26 0,17 48,86 21,5 
4f1 ↓ 0,37 0,27 51,63 14,3 
2a ↑ 0,35 0,05 50,41 7,6 
2b ↑ 0,29 2,23 40,59 6,2 
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Рисунок 59 – Ме ссбауэровские спектры образцов SrFe₁₂O₁₉ и SrFe₁₁,₉₂Tm₀,₀₈O₁₉, 
полученных цитратным методом и отожже нных при 1200 °C в течение 1 ч 
 

Легирование редкоземельными элементами оказывало сравнительно 

небольшое влияние на магнитные характеристики микрокристаллических образцов. 

Для SrFe₁₂O₁₉ коэрцитивная сила составляла 248,3 кА/м, удельная намагниченность 

насыщения – 66,3 А·м2/кг. При введении Er коэрцитивная сила возрастала до 

279,8 кА/м, а намагниченность насыщения – до 68,0 А·м2/кг. Для состава с Tm 

соответствующие значения составляли 258,4 кА/м и 66,6 А·м2/кг. Более выраженное 

изменение магнитных характеристик Er-содержащего образца связывается с 

большим магнитным моментом Er³⁺ по сравнению с Fe³⁺ и Tm³⁺ (риснок 60, таблица 

22). 
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Рисунок 60 – Петли магнитного гистерезиса образцов SrFe11,92R0,08O19 (R = Er, Tm) 
в микрокристаллическом состоянии и после высокоэнергетического размола 

 

Таблица 22 –Магнитные свои ства образцов SrFe11,92R0,08O19 (R = Er, Tm) до и после 
высокоэнергетического размола 

Sample 

Citric method after annealing at 
1200°C for 1 hour (microcrystalline 

state) 

Citric method and high-energy ball 
milling (nanoparticles) 

Hc. kA/m 
σs. 

A·m2/kg 
σr. 

A·m2/kg 
Hc. kA/m 

σs. 
A·m2/kg 

σr. 
A·m2/kg 

SrFe12O19 248.3 ±1.5 66.3±0.3 34.4±0.2 34.5 ± 0.2 45.7 ± 0.2 10.9 ± 0.1 
SrFe11.92Er0.08O19 279.8±1.5 68.0±0.3 35.5±0.2 30.7 ± 0.2 46.8 ± 0.2 11.8 ± 0.1 
SrFe11.92Tm0.08O19 258.4±1.5 66.6±0.3 34.3±0.2 31.3 ± 0.2 49.5 ± 0.2 11.9 ± 0.1 

 

Поскольку микрометровые размеры исходных частиц не обеспечивали 

возможности формирования коллоидных систем, материалы подвергали 

высокоэнергетическому мокрому измельчению в течение 50 ч в среде 1-октадецена с 

олеиновои  кислотои . После размола частицы образовывали агломераты размером 

около 0,5–1 мкм, однако темнопольные ПЭМ-изображения показали, что эти 

агломераты сформированы первичными наночастицами размером приблизительно 

5–30 нм. Электронная дифракция подтвердила сохранение структуры гексаферрита 

M-типа после измельчения (рисунок 61). 
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Рисунок 61 – Результаты ПЭМ образцов SrFe12O19, SrFe11,92Er0,08O19 и 
SrFe11,92Tm0,08O19 после высокоэнергетического размола: светлопольные и 

темнопольные изображения и картины электроннои  дифракции 
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Измельчение сопровождалось существенным изменением магнитного 

состояния. Коэрцитивная сила SrFe12O19 уменьшалась с 248,3 до 34,5 кА/м, 

SrFe11,92Er0,08O19 – с 279,8 до 30,7 кА/м, а SrFe11,92Tm0,08O19 – с 258,4 до 31,3 кА/м. 

Удельная намагниченность насыщения после размола составляла соответственно 

45,7; 46,8 и 49,5 А·м2/кг. Одновременно существенно уменьшалась остаточная 

намагниченность: с 34,4–35,5 А·м2/кг в микрокристаллическом состоянии до 10,9–

11,9 А·м2/кг после измельчения. Наблюдаемые изменения связаны с переходом к 

нанодисперсному состоянию и возрастанием вклада поверхности в магнитное 

состояние частиц (рисунок 60, таблица 22) [28, 209]. 

Для получения устои чивых водных суспензии  размолотые наночастицы были 

функционализированы Pluronic F-127. По данным динамического рассеяния света 

основнои  максимум распределения гидродинамических размеров находился в 

области около 80 нм (рисунок 62). Для Er-содержащего состава наблюдалась 

повышенная доля более крупных агрегатов, тогда как для Tm-содержащего образца 

доля частиц с гидродинамическими размерами менее 110 нм была максимальнои  

среди исследованных систем. 

 

 

Рисунок 62 – Распределение гидродинамических размеров водных суспензии  
наночастиц SrFe12O19, SrFe11,92Er0,08O19 и SrFe11,92Tm0,08O19 после 

высокоэнергетического размола и функционализации Pluronic F-127 
 

Функциональные свои ства полученных коллоидных систем были исследованы 

методом магнитно-резонанснои  томографии при магнитном поле μ0H = 7 Тл. 



203 
 

Установлено, что все исследованные наночастицы гексаферрита обладают 

выраженнои  поперечнои  релаксивностью. Для нелегированного SrFe12O19 значение 

r2 составило 63,3 ± 1,4 мМ-1·с-1. Для SrFe11,92Er0,08O19 оно уменьшилось до 

37,8 ± 1,2 мМ-1·с-1, тогда как для SrFe11,92Tm0,08O19 достигло максимального значения 

82,8 ± 1,5 мМ-1·с-1. Более высокая релаксивность Tm-содержащего образца была 

связана прежде всего с его более благоприятным распределением 

гидродинамических размеров и большеи  долеи  мелких частиц, обеспечивающих 

увеличенную площадь контакта с воднои  средои  (рисунок 63) [28]. 

 

 

Рисунок 63 – Зависимости скорости поперечнои  релаксации от концентрации Fe 
для водных суспензии  наночастиц SrFe12O19, SrFe11,92Er0,08O19 и SrFe11,92Tm0,08O19 

и определение поперечнои  релаксивности r2 
 

Таким образом, впервые была экспериментально продемонстрирована 

принципиальная возможность применения наночастиц гексаферрита M-типа в 

качестве T₂-контрастных агентов МРТ. Полученные значения r2 = 37,8 –82,8 мМ-1·с-1 

находятся на уровне, характерном для ряда контрастных систем на основе оксидов 

железа [28, 140, 141, 255]. При этом результаты показали, что релаксивность 

определяется не только химическим составом и магнитными характеристиками, но и 

дисперсным и агрегационным состоянием наночастиц. 

Этот результат сформировал основу для дальнеи шего развития T₂-

контрастных агентов на основе гексаферритов М-типа. Ограниченная растворимость 

Er и Tm x ≈  0,08 не позволяла существенно изменять катионную и магнитную 
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подсистемы гексаферрита. Поэтому на следующем этапе целесообразно было 

переи ти к замещению, обеспечивающему значительно более широкое управление 

коэрцитивнои  силои  и магнитнои  анизотропиеи  при сохранении высокои  

намагниченности, что было реализовано в системе SrFe12−xZrxO19. 

4.3 ИССЛЕДОВАНИЯ ВЛИЯНИЯ ЛЕГИРОВАНИЯ И СТРУКТУРЫ НА ФОРМИРОВАНИЕ 

ФУНКЦИОНАЛЬНЫХ СВОИ СТВ ГЕКСАФЕРРИТОВ SRFE₁₂₋ₓZRₓO₁₉ ДЛЯ ИСПОЛЬЗОВАНИЯ В КАЧЕСТВЕ 

КОНТРАСТНЫХ АГЕНТОВ 

Согласно данным фазового анализа (рисунок 64, таблица 23), образцы после 

синтеза и отжига, независимо от содержания Zr (x), содержали основную фазу 

SrFe₁₂O₁₉ (P6₃/mmc). Образцы со степенью легирования x ≤ 0,3 являлись 

однофазными, состоящими исключительно из SrFe₁₂O₁₉ (P6₃/mmc). Увеличение 

степени легирования до x ≥ 0,5 приводило к формированию незначительнои  

вторичнои  фазы, идентифицированнои  как моноклинная модификация оксида 

циркония m–ZrO₂ (P2₁/c) (рисунок 64). Количественныи  анализ показал, что 

содержание даннои  примеснои  фазы m–ZrO₂ составляет 1,0 ± 0,5 % для x = 0,5 и 

возрастает до 5,0 ± 1,0 % при достижении степени легирования x = 1,0. Это 

наблюдение указывает на то, что предел растворимости циркония в фазе 

SrFe₁₂₋ₓZrₓO₁₉ при 1200 °C находится в интервале 0,3 < x < 0,5. 

Изменение параметров кристаллическои  реше тки и объе ма элементарнои  

ячеи ки фазы SrFe₁₂₋ₓZrₓO₁₉ (рисунок 64, таблица 23) демонстрирует линеи ную 

зависимость при степенях легирования x ≤ 0,3, что подтверждает образование 

тве рдого раствора замещения. Учитывая, что ионныи  радиус Zr⁴⁺ (82 пм) превышает 

таковои  для Fe³⁺ (67 пм), частичное замещение катионов Fe³⁺ катионами Zr⁴⁺ в 

структуре SrFe₁₂O₁₉ должно вызывать расширение реше тки – явление, отче тливо 

подтверждаемое экспериментальными данными (рисунок 64, таблица 23). Предел 

растворимости Zr в фазе SrFe₁₂O₁₉, оцене нныи  по пересечению концентрационных 

зависимостеи  параметров реше тки в однофазнои  и двухфазнои  областях (рисунок 

64), составил x = 0,48. Кроме того, было установлено, что отношение c/a возрастает с 

увеличением содержания Zr (таблица 23). Полученные значения предельнои  

растворимости Zr в фазе SrFe₁₂₋ₓZrₓO₁₉ хорошо согласуются с ранее опубликованными 

литературными данными [256, 257, 258]. 



Таблица 23 – Результаты рентгеноструктурного анализа, химическии  состав и магнитные свои ства синтезированных образцов 

Степень 
легировани
я x, ат. Zr на 

ф.е. 

Фазовыи  состав, % Structure parameters of SrFe12–xZrxO19 phase 
Zr 
EDX
, % 

Магнитные свои ства 
SrFe12–
xZrxO19 

(P63/mmc
) 

ZrO2 
(P21/c

) 
a, нм c, нм 

Объем 
ячеи ки 
V, nm3 

c/a  D, yv 
ρXRD, 
кг/m

3 
η, % Hc, кА/м 

σr, 
А·м2/кг 

σs, 
А·м2/кг 

σsextrapol, 
А·м2/кг 

Keff, 
кДж
/ 
м3 

Ha, 
кА/
м 

механическая активация с последующим отжигом при 1200 °C в течение 1 ч 

0,0 100 – 
0,58791

8 ± 
0,00005 

2,30504 
±0,0001 

0,6900±0,00
3 

3,920
7 ± 

0,001 
> 200 5109 

64,5
1 

0,0 
267,3±0,

5 
35,6±0,

1 
68,2±0,

1 
73,6±0,

1 
355,
8 

1515 

0,1 100 – 
0,58818

5 ± 
0,00005 

2,30732
7 ± 

0,0001 

0,6913 ± 
0,003 

3,922
8 ± 

0,001 
> 200 5116 

64,3
8 

0,8 
218,2±0,

5 
34,7±0,

1 
68,4±0,

1 
73,4±0,

1 
331,
3 

1416 

0,2 100 – 
0,58850

4 ± 
0,00005 

2,31000
1 ± 

0,0001 

0,6929 ± 
0,003 

3,925
2 ± 

0,001 
> 200 5122 

64,2
6 

1,3 
177,3±0,

5 
34,5±0,

1 
68,9±0,

1 
73,7±0,

1 
287,
3 

1237 

0,3 100 – 
0,58879

2 ± 
0,00005 

2,31180
4 ± 

0,0001 

0,6941 ± 
0,003 

3,926
4 ± 

0,001 
> 200 5130 

64,1
3 

2,4 
128,0±0,

5 
31,7±0,

1 
68,3±0,

1 
71,1±0,

1 
246,
7 

1089 

0,5 98±2 2±1 
0,58925

8 ± 
0,00005 

2,31597
4 ± 

0,0001 

0,6964 ± 
0,003 

3,930
3 ± 

0,001 
> 200 – 

63,8
8 

4,0 78,7±0,5 
26,4±0,

1 
68,2±0,

1 
70,1±0,

1 
192,
2 

860 

1,0 94±2 6±1 
0,58934 

± 
0,00005 

2,31627
2 ± 

0,0001 

0,6967 ± 
0,003 

3,930
3 ± 

0,001 
> 200 – 

63,2
6 

7,9 64,8±0,5 
23,5±0,

1 
64,2±0,

1 
65,2±0,

1 
140,
1 

674 

+ высокоэнергетическии  помол в жидкои  среде 

0,0 100±5 – 
0,5881 ± 
0,0002 

2,3045 ± 
0,0002 

0,6903 ± 
0,005 

3,918
4 ± 

0,001 

8,5±0,
1 

5107 64,5 – 89,2 ± 0,5 6,8 ± 0,1 
31,3 ± 
0,1 

33,6 ± 
0,1 

156,
1 

1452 

0,2 100±5 – 
0,5888 ± 
0,0002 

2,3114 ± 
0,0002 

0,6939 ± 
0,005 

3,926 
± 

0,001 

9,0±0,
1 

5114 64,2 – 59,7 ± 0,5 6 ± 0,1 
31,7 ± 
0,1 

33,7 ± 
0,1 

143,
2 

1330 

0,3 100±5 – 
0,5891 ± 
0,0002 

2,3129 ± 
0,0002 

0,6951 ± 
0,005 

3,926
2 ± 

0,001 

8,9±0,
1 

5122 64,1 – 48,4 ± 0,5 5,5 ± 0,1 
31,5 ± 
0,1 

33,3 ± 
0,1 

131,
6 

1240 

0,5 100±5 – 
0,5895 ± 
0,0002 

2,3177 ± 
0,0002 

0,6976  ± 
0,005 

3,931
4 ± 

0,001 

8,7±0,
1 

5137 64 – 35,1 ± 0,5 4,9 ± 0,1 
31,1 ± 
0,1 

32,8 ± 
0,1 

128,
7 

1231 

 



 

 

 

 

 

 

Рисунок 64 – Дифрактограммы образцов SrFe₁₂₋ₓZrₓO₁₉, синтезированных методом 
механическои  активации с последующим отжигом при 1200 °C в течение 1 ч. 

Дифрактограммы соответствуют степеням легирования: x = 0 (а); x = 0,2 (б); x = 0,5 
(в) и x = 1,0 (г). На рисунках (д), (е), (ж) и (з) представлены соответствующие 

высокоугловые области 



207 
 

 

Рисунок 65 –Зависимость параметров кристаллическои  реше тки и объе ма 
элементарнои  ячеи ки фазы SrFe₁₂₋ₓZrₓO₁₉ от степени легирования x для образцов, 
синтезированных методом механическои  активации с последующим отжигом при 
1200 °C в течение 1 ч. Пересечение линеи ных аппроксимации  для однофазнои  и 

двухфазнои  областеи  иллюстрирует определение предела растворимости 
 

Расче ты рентгеновскои  плотности показали, что увеличение степени 

легирования приводит к возрастанию рентгеновскои  плотности (ρᵣₓ). Однако эта 

тенденция сопровождается одновременным снижением фактора упаковки (η) фазы 

SrFe₁₂₋ₓZrₓO₁₉ (таблица 23). Значения фактора упаковки для образцов с x = 0,5 и 1,0 

были получены путе м экстраполяции зависимости параметров реше тки фазы 

SrFe₁₂₋ₓZrₓO₁₉ (P6₃/mmc). На пределе растворимости (x = 0,48) фактор упаковки 

снижается приблизительно до 63,9 %. Данное пониженное значение может служить 

ограничивающим фактором, определяющим структурную стабильность фазы 

SrFe₁₂₋ₓZrₓO₁₉ (P6₃/mmc). 

Данные мессбауэровскои  спектроскопии (рисунок 66, таблица 24) показывают, 

что спектр нелегированного образца (x = 0,0) представляет собои  суперпозицию пяти 

секстетов, соответствующих числу неэквивалентных позиции  железа в структуре 

(12k, 4f₁, 4f₂, 2b и 2a). Полученные параметры сверхтонкои  структуры для данных 

секстетов хорошо согласуются с ранее опубликованными литературными данными 

[122, 256, 258]. 
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Рисунок 66 – Мессбауэровские спектры образцов SrFe12–хZrхO19, 
синтезированных методом механическои  активации с последующим отжигом при 

1200 °C в течение 1 ч: x = 0,0 (а); x = 0,2 (б); x = 0,5 (в) 
 

При степени легирования x = 0,1 в спектрах появляется дополнительныи  

секстет, обозначенныи  как 12k'. Данныи  компонент характеризуется пониженным 

значением сверхтонкого магнитного поля, составляющим приблизительно 36 Тл. С 

дальнеи шим увеличением степени легирования для адекватного описания спектров 
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требуется введение дополнительного секстета, обозначенного как 4f₂' (~45 Тл). 

Появление этих дополнительных секстетов обусловлено замещением Fe³⁺ на Zr⁴⁺ и 

результирующим изменением локального окружения ионов Fe³⁺. 

 

Таблица 24 – Мессбауэровские параметры образцов SrFe₁₂₋ₓZrₓO₁₉, синтезированных 
методом механическои  активации с последующим отжигом при 1200 °C в течение 1 ч 

Образец позиция Is, мм/с Q, мм/с μ0H, Tл S, % μ0Hav, T 

x = 0.0 

12k 0.35 0.40 40.85 49 

9.71 
4f2 0.37 0.28 51.49 18 
4f1 0.27 0.17 48.80 17 
2b 0.29 2.21 40.70 7 
2a 0.35 0.01 50.32 9 

x = 0.1 

12k 0.36 0.39 41.11 45 

9.55 

4f2 0.38 0.27 51.35 18 
4f1 0.27 0.17 48.60 18 
2b 0.29 2.20 40.61 8 
2a 0.36 0.03 49.88 8 
12k' 0.30 0.22 36.28 3 

x = 0.2 

12k 0.36 0.38 41.15 42 

9.14 

4f2 0.38 0.25 50.91 17 
4f1 0.27 0.17 48.00 17 
2b 0.27 2.15 40.10 8 
2a 0.36 0.03 49.01 8 
12k' 0.33 0.25 35.95 6 
4f2' 0.75 0.30 45.00 2 

x = 0.3 

12k 0.36 0.36 41.15 41 

9.01 

4f2 0.40 0.24 50.29 17 
4f1 0.27 0.14 47.54 17 
2b 0.13 2.07 39.74 7 
2a 0.31 0.05 48.12 9 
12k' 0.37 0.34 35.44 7 
4f2' 0.72 0.26 46.34 2 

x = 0.5 

12k 0.36 0.33 40.71 36 

7.95 

4f2 0.40 0.31 49.60 17 
4f1 0.30 0.16 46.92 16 
2b 0.08 2.05 38.75 9 
2a 0.26 0.06 46.77 8 
12k' 0.32 0.25 35.86 10 
4f2' 0.74 0.35 44.69 4 

x = 1.0 

12k 0.37 0.35 40.85 36 

7.91 

4f2 0.41 0.28 49.62 15 
4f1 0.29 0.16 46.91 16 
2b 0.08 2.05 38.75 8 
2a 0.26 0.06 46.77 9 
12k' 0.32 0.25 35.86 11 
4f2' 0.74 0.35 44.71 5 

 

С увеличением степени легирования наблюдается незначительное 

систематическое возрастание величин изомерного сдвига для позиции  4f₁ и 4f₂. 

Напротив, изомерныи  сдвиг для позиции  2b и 2a демонстрирует тенденцию к 

снижению. Примечательно, что позиция 4f₂' характеризуется относительно высоким 

значением изомерного сдвига – приблизительно 0,74 мм/с. Особыи  интерес 
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представляет выраженное уменьшение квадрупольного расщепления для позиции 

2b, которое снижается с 2,21 до 2,05 мм/с по мере увеличения степени легирования. 

Сверхтонкое магнитное поле проявляет различную чувствительность к 

степени легирования в зависимости от конкретнои  кристаллографическои  позиции. 

Позиция 12k представляется наиболее стабильнои : ее  сверхтонкое поле остае тся 

практически неизменным во все м исследованном диапазоне степенеи  легирования. 

Напротив, позиция 2a демонстрирует наиболее существенное уменьшение –  с 50,32 

до 46,77 Тл. 

Анализ относительных площадеи  спектральных компонент показывает, что 

вклад позиции 12k систематически снижается с 49 % до 36 % при увеличении степени 

легирования x от 0 до 1,0. Одновременно суммарная относительная площадь 

компонент 12k' и 4f₂' возрастает до 16 % при x = 1,0, что хорошо коррелирует с 

номинальным содержанием циркония. Относительные площади позиции  4f₂, 4f₁, 2b и 

2a остаются в значительнои  степени неизменными в пределах погрешности 

эксперимента. 

Появление секстета 12k' объясняется тем, что в процессе формирования 

тве рдого раствора ионы циркония могут заселять позиции 12k и тем самым 

возмущать локальное окружение ионов железа, находящихся в соседних позициях 

12k, вследствие их непосредственнои  близости. В результате сверхтонкое магнитное 

поле остае тся практически неизменным в невозмуще нных позициях 12k, тогда как в 

модифицированных позициях оно понижено. Суммарная относительная площадь 

компонент 12k и 12k' близка к 50 % (таблица 24), что подтверждает обоснованность 

данного механизма замещения. 

Появление секстета 4f2' сопровождается увеличением изомерного сдвига от 

0,37 мм/с (для образца с x = 0) до приблизительно 0,74 мм/с для x = 0,5 и 1,0, наряду с 

незначительным возрастанием величин изомерного сдвига для позиции  4f₁ и 4f₂. 

Изомерные сдвиги в диапазоне 0,05–0,5 мм/с характерны для ионов железа в степени 

окисления Fe³⁺ [122, 259, 260], тогда как значения между 0,6 и 1,7 мм/с обычно 

ассоциируются с Fe²⁺ [261]. Таким образом, замещение Zr в позициях 12k индуцирует 

изменение изомерного сдвига ионов железа, занимающих позиции 4f₂, 

сопровождающееся изменением их степени окисления, что необходимо для 

сохранения общеи  электронеи тральности. 

Процесс легирования сопровождается уменьшением квадрупольного 

расщепления для позиции 2b (таблица 24). Известно, что именно эта позиция играет 
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определяющую роль в обеспечении высокои  магнитокристаллическои  анизотропии 

материала [50], и потому ее  модификация, как ожидается, должна приводить к 

снижению коэрцитивнои  силы. 

Замещение циркония в позициях 12k должно, в принципе, вызывать 

уменьшение намагниченности насыщения образцов, поскольку подреше тка 12k 

вносит вклад в ферромагнитное упорядочение. Однако сопутствующее уменьшение 

заряда на ионах железа, находящихся в позициях 4f₂, приводит к снижению их 

магнитного момента от 5 μB (для Fe³⁺) до 4 μB (для Fe²⁺) [262]. Следовательно, общее 

уменьшение намагниченности насыщения может быть менее выраженным, чем это 

следовало бы ожидать. Данныи  эффект может быть оцене н путе м расче та среднего 

сверхтонкого магнитного поля согласно следующему уравнению (60): 

 

μ0Haver = S12kμ0H12k − S4f2
μ0H4f2

− S4f1
μ0H4f1

+ S2bμ0H2b + S2aμ0H2a, (60) 

 

где μ0Hi – сверхтонкое поле для соответствующеи  позиции; 

Si– относительная спектральная площадь даннои  позиции. 

 

Рассчитанные значения средних сверхтонких полеи  (таблица 24) 

подтверждают ожидание умеренного общего снижения. 

Методом РФЭС подтверждено присутствие основных составляющих элементов 

в исследованных образцах (рисунок 67). Количественныи  элементныи  анализ 

показал, что измеренныи  состав соответствует номинальным значениям в пределах 

экспериментальнои  погрешности, присущеи  методу РФЭС. 

Для исследования электронного состояния железа были получены спектры 

высокого разрешения Fe 2p для образцов с x = 0,0 и x = 0,3 (рисунок 67). Спектры Fe 

2p₃/₂ были аппроксимированы с использованием мультиплетнои  структуры, 

характернои  для Fe³⁺ в оксидных системах. Для нелегированного образца (x = 0,0) 

наблюдаются пять основных пиков при энергиях связи 710,0; 711,1; 712,1; 713,3 и 

714,2 эВ, что хорошо согласуется с ранее опубликованными данными для Fe³⁺ в 

структуре гематита [237, 263]. Центр тяжести линии Fe 2p₃/₂ для данного образца 

находится при 711,15 эВ. 
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Рисунок 67 – Результаты РФЭС для образцов SrFe₁₂₋ₓZrₓO₁₉, синтезированных 
методом механическои  активации с последующим отжигом при 1200 °C в течение 1 ч: x = 

0,0 (а, б, в); x = 0,3 (г, д, е) 

 

Для легированного образца (x = 0,3) как положения основных пиков (709,9; 

711,1; 712,1; 713,3 и 714,1 эВ), так и центр тяжести линии (711,11 эВ) демонстрируют 

значения, близкие к таковым для нелегированного аналога. Присутствие железа в 

степени окисления Fe²⁺ обычно проявляется в виде дополнительного спектрального 

вклада при более низких энергиях связи, вблизи E ≈ 709 эВ 237, 264]. Наблюдаемыи  

незначительныи  сдвиг центра тяжести в сторону меньших энергии  связи (на 0,04 эВ) 

находится в пределах инструментального разрешения РФЭС–измерении . При этом, 

согласно данным мессбауэровскои  спектроскопии, представленным выше, при 

легировании цирконием происходит частичное восстановление Fe³⁺ до Fe²⁺ для 

поддержания зарядовои  неи тральности. Оцене нная доля Fe²⁺ в образце с x = 0,3 

составляет приблизительно 2,6 %. Ожидаемыи  сдвиг центра тяжести линии Fe 2p₃/₂, 

индуцированныи  присутствием Fe²⁺ при даннои  концентрации, имеет порядок 0,04–

0,06 эВ, что сопоставимо с энергетическим разрешением метода. 

Таким образом, полученные данные РФЭС не противоречат присутствию малои  

доли Fe²⁺ в легированных образцах. Однако прямое детектирование двухвалентного 

железа в данном конкретном случае находится на пределе чувствительности 

методики. 
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Согласно данным сканирующеи  электроннои  микроскопии (СЭМ) (рисунок 68, 

таблица 23), все исследованные образцы состоят из агломератов, размер которых 

достигает нескольких десятков микрометров. Данные агломераты обладают 

внутреннеи  структурои  и сложены из более мелких первичных частиц с размерами 

порядка долеи  микрометра. Подобная морфология характерна для материалов, 

синтезированных методом механическои  активации с последующим отжигом, и 

подтверждает эффективность выбранного подхода в получении 

микрокристаллического состояния. 

 

 

Рисунок 68 – Микроструктура и результаты EDX–анализа для образцов 
SrFe₁₂₋ₓZrₓO₁₉, синтезированных методом механическои  активации с 

последующим отжигом при 1200 °C в течение 1 ч: (а) x = 0,0; (б) x = 0,2; (в) x = 0,3; 
(г) x = 0,5. 
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Энергодисперсионныи  рентгеновскии  микроанализ подтвердил присутствие 

основных составляющих элементов (Sr, Fe, Zr, O) во всех изученных образцах. 

Распределение элементов по поверхности образцов является однородным, а среднии  

состав в пределах каждои  проанализированнои  области близок к номинальнои  

стехиометрии (таблица 23). 

Магнитные измерения, выполненные на образцах с различнои  степенью 

легирования (рисунок 69, таблица 23), показали, что коэрцитивная сила 

систематически снижается с увеличением степени легирования, уменьшаясь от 

267,3 кА/м (для x = 0,0) до 64,8 кА/м (для x = 1,0). Наиболее выраженное снижение 

наблюдается в интервале x = 0,0–0,5, где коэрцитивная сила падает более чем в три 

раза (с 267,3 до 78,7 кА/м). Такое поведение объясняется уменьшением 

магнитокристаллическои  анизотропии, вызванным нарушением сверхобменных 

взаимодеи ствии  вдоль цепочек Fe–O–Fe при замещении ионов Fe³⁺ ионами Zr⁴⁺. 

Согласно данным мессбауэровскои  спектроскопии, позиция 2b –  играющая ключевую 

роль в определении магнитокристаллическои  анизотропии –  демонстрирует 

заметное уменьшение квадрупольного расщепления (с 2,21 до 2,05 мм/с) с ростом 

степени легирования; это наблюдение непосредственно коррелирует со снижением 

коэрцитивнои  силы. 

Удельная намагниченность, измеренная в приложенном поле 1500 кА/м 

(таблица 23), демонстрирует незначительное увеличение при низких степенях 

легирования (x = 0,1–0,2) по сравнению с нелегированным образцом; однако она 

снижается до 64,2 А·м²/кг при x = 1,0. Кажущееся увеличение удельнои  

намагниченности может быть объяснено тем, что измерения, выполненные в 

максимальном поле 1500 кА/м, не обязательно отражают истинную намагниченность 

насыщения вследствие влияния магнитокристаллическои  анизотропии. Снижение 

коэрцитивнои  силы при легировании (x = 0,1–0,3) облегчает процесс 

намагничивания, позволяя образцам приближаться к насыщению уже при 1500 кА/м, 

тогда как нелегированныи  образец, обладающии  более высокои  анизотропиеи , 

требует существенно более высоких полеи  для достижения полного насыщения. 

Следовательно, для корректного анализа магнитного момента необходимо 

использовать экстраполированную намагниченность насыщения (рисунок 69, 

таблица 23). 

Экстраполированная удельная намагниченность насыщения монотонно 

уменьшается с ростом степени легирования x, снижаясь от 73,7 А·м²/кг для x = 0,0 до 



215 
 

65,2 А·м²/кг для x = 1,0, что соответствует общему уменьшению на 11,5 %. 

Примечательно, что для степенеи  легирования x ≤ 0,5 это снижение выражено весьма 

слабо: с 73,7 до 70,1 А·м²/кг – изменение составляет всего лишь 5 %. 

 

 

Рисунок 69 – Магнитные свои ства образцов SrFe₁₂₋ₓZrₓO₁₉: (а) синтезированных 
методом механическои  активации с последующим отжигом при 1200 °C в течение 

1 ч; (б) после мокрого высокоэнергетического размола. 
 

Умеренное уменьшение удельнои  намагниченности насыщения объясняется 

взаимным влиянием двух конкурирующих эффектов, индуцированных легированием 

цирконием. С однои  стороны, замещение Fe³⁺ на Zr⁴⁺ в позициях 12k – на которые 

приходится приблизительно 50 % всех ионов железа – уменьшает вклад даннои  

подреше тки в результирующии  магнитныи  момент. С другои  стороны, для 

сохранения зарядовои  неи тральности часть ионов Fe³⁺, занимающих позиции 4f₂, 

подвергается восстановлению до Fe²⁺, что сопровождается снижением их магнитного 
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момента. Важно отметить, что позиции 4f₂ упорядочены антиферромагнитно. 

Следовательно, уменьшение их магнитного момента приводит к ослаблению 

компенсации ферромагнитных вкладов, возникающих от позиции  12k, 2a и 2b. Таким 

образом, результирующии  эффект на намагниченность насыщения оказывается 

менее выраженным, чем можно было бы ожидать при простом разбавлении 

магнитнои  подреше тки немагнитными ионами. 

Значения среднего сверхтонкого магнитного поля μ₀Hav (таблица 24) 

подтверждают данную интерпретацию. Для x ≤ 0,5 уменьшение μ₀Hav составляет 

приблизительно 7,5 % (с 9,71 до 7,95 Тл), что хорошо коррелирует с наблюдаемым 

снижением намагниченности насыщения (~5 %) в том же диапазоне легирования. 

При x = 1,0 дальнеи шего существенного уменьшения среднего сверхтонкого поля не 

наблюдается, и дополнительное снижение удельнои  намагниченности в 

значительнои  степени определяется изменениями фазового состава. 

Таким образом, комплексныи  анализ магнитных свои ств демонстрирует, что 

легирование цирконием обеспечивает эффективное снижение коэрцитивнои  силы –  

более чем в три раза для образца с x = 0,5 – при сохранении высоких значении  

намагниченности насыщения (с уменьшением лишь на ≈5 %). Данное сочетание 

свои ств удовлетворяет ключевым требованиям, предъявляемым к применению 

гексаферритов в биомедицинскои  области. Сходное влияние легирующих добавок на 

магнитные свои ства гексаферритов М–типа описано в литературе; в частности, 

легирование индием для применения в гипертермии [232, 233] приводит к 

аналогичному снижению коэрцитивнои  силы. Однако в указанном случае 

намагниченность насыщения уменьшается более чем на 30 %. В этом отношении 

легирование цирконием предоставляет возможность регулирования коэрцитивнои  

силы в широком диапазоне, практически не затрагивая намагниченность насыщения, 

что делает данныи  подход весьма перспективным для контролируемого управления 

коэрцитивностью данных материалов. 

С уче том полученных результатов образцы со степенями легирования x = 0,2, 

0,3 и 0,5, а также нелегированныи  образец (x = 0,0) были отобраны для получения 

наночастиц методом мокрого высокоэнергетического размола в течение 50 ч. 

Согласно данным фазового анализа, все размолотые образцы демонстрируют 

значительное уширение дифракционных линии  (рисунок 70), что типично для 

нанодисперсных материалов и обусловлено малым размером областеи  когерентного 

рассеяния. Несмотря на это уширение, все рефлексы были успешно 
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идентифицированы как принадлежащие фазе SrFe₁₂₋ₓZrₓO₁₉ (P6₃/mmc) (рисунок 70). 

Количественныи  анализ, выполненныи  с уче том возможного присутствия вторичных 

фаз, показал, что содержание примесных фаз не превышает 5 %, что свидетельствует 

о преимущественном сохранении основного фазового состава после стадии 

высокоэнергетического размола. 

 

 

Рисунок 70 – Дифрактограммы образцов после мокрого 
высокоэнергетического размола: 

x = 0,0 (а, д); x = 0,2 (б, е); x = 0,3 (в, ж); x = 0,5 (г, з) 
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Параметры кристаллическои  реше тки и объе м элементарнои  ячеи ки фазы 

SrFe₁₂₋ₓZrₓO₁₉ после размола обнаруживают систематическое увеличение с ростом 

степени легирования (рисунок 70); данная тенденция аналогична тои , что 

наблюдалась для микрокристаллических образцов после отжига. На основе анализа 

уширения дифракционных пиков был оцене н среднии  размер областеи  когерентного 

рассеяния (таблица 14). Для всех образцов значения d лежат в диапазоне 8,5–9,0 нм, 

что хорошо согласуется с литературными данными для выбранного метода синтеза 

[28, 93, 214]. Незначительные вариации размера кристаллитов в зависимости от 

степени легирования находятся в пределах экспериментальнои  погрешности метода 

и не указывают на наличие какои –либо систематическои  зависимости. 

Микроструктура и размер частиц синтезированных наночастиц были 

исследованы методом ПЭМ (рисунок 71). Светлопольные ПЭМ–изображения всех 

изученных образцов выявляют образование агрегатов, что характерно для 

материалов, получаемых методом высокоэнергетического размола. Данные агрегаты 

обладают сложнои  морфологиеи  и состоят из многочисленных мелких первичных 

частиц; эта особенность является результатом интенсивного механического 

воздеи ствия, присущего процессу размола [28, 93, 214]. 

Анализ картин дифракции электронов с выбраннои  области (вставки на 

рисунке 71) выявляет присутствие непрерывных дифракционных колец, 

соответствующих фазе гексаферрита М–типа. Картины также содержат точечные 

рефлексы, которые могут возникать вследствие магнитных взаимодеи ствии  между 

частицами, приводящих к их преимущественнои  ориентации (текстурированию) в 

процессе пробоподготовки. Данное наблюдение служит косвенным свидетельством 

наличия магнитнои  связи между частицами. 

Магнитные измерения были выполнены на образцах после мокрого 

высокоэнергетического размола (рисунок 69). С увеличением степени легирования 

коэрцитивная сила образцов систематически снижается от 89,2 кА/м для x = 0 до 35,1 

кА/м для x = 0,5; данная тенденция объясняется влиянием легирования цирконием и 

связанным с ним уменьшением магнитокристаллическои  анизотропии. В сравнении 

с микрокристаллическими аналогами (таблица 23) коэрцитивная сила наночастиц 

демонстрирует резкое, многократное снижение: для нелегированного образца –  с 

267,3 до 89,2 кА/м, а для x = 0,5 –  с 78,7 до 35,1 кА/м. Столь значительное падение 

коэрцитивнои  силы служит прямым свидетельством формирования существеннои  

доли частиц, находящихся в суперпарамагнитном состоянии. 
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Рисунок 71 – Результаты ПЭМ для образцов после мокрого 
высокоэнергетического размола: x = 0,0 (а, д); x = 0,2 (б, е); x = 0,3 (в, ж); x = 0,5 (г, з) 
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Согласно данным просвечивающеи  электроннои  микроскопии (рисунок 71) и 

рентгенофазового анализа (таблица 23), среднии  размер частиц составляет от 9 до 10 

нм, при этом значительная доля частиц имеет размеры менее 10 нм. В литературе 

критическии  размер перехода в суперпарамагнитное состояние для гексаферритов 

М–типа оценивается приблизительно в 10 нм [39, 265]. Следовательно, исследуемые 

образцы содержат достаточно большую долю частиц, размер которых ниже данного 

критического порога, что и приводит к существенному снижению коэрцитивнои  

силы. Дополнительныи  вклад в это уменьшение вносит само легирование цирконием, 

которое, как было показано выше для микрокристаллических керамических 

образцов, снижает магнитокристаллическую анизотропию. 

Экстраполированная удельная намагниченность насыщения наночастиц 

значительно ниже, чем у соответствующих микрокристаллических образцов: для x = 

0 она уменьшается с 73,7 до 33,6 А·м²/кг, а для x = 0,5 – с 70,1 до 32,8 А·м²/кг. Подобное 

снижение намагниченности характерно для ультрадисперсных магнитных частиц и 

объясняется эффектом скоса поверхностных спинов (неколлинеарности магнитных 

моментов) на поверхности наночастиц. При уменьшении размера частиц доля 

поверхностных атомов возрастает, и на поверхности возникает локальное снижение 

магнитокристаллическои  анизотропии, приводящее к разупорядочению спинов и, 

как следствие, к уменьшению удельнои  намагниченности [214, 266, 267, 268]. 

Гидродинамическии  размер и коллоидная стабильность синтезированных 

наночастиц в воднои  среде были оценены методом ДРС. Важно отметить, что 

гидродинамическии  диаметр, определяемыи  данным методом, включает не только 

неорганическое ядро наночастицы, но и окружающую оболочку, в том числе слои  

адсорбированного полимера Pluronic F127. Следовательно, значения, получаемые 

методом ДРС, обычно превышают как размер кристаллитов, определе нныи  методом 

РФА, так и морфологическии  размер частиц, наблюдаемыи  в ПЭМ. 

Результаты ДРС (рисунок 72) показывают, что образцы со степенями 

легирования x = 0,0 и x = 0,3 характеризуются мономодальными распределениями с 

максимумами пиков, центрированными приблизительно на 160 нм и 185 нм 

соответственно (PDI ≈ 0,1–0,2, что соответствует умеренно полидисперснои  системе). 

Формирование подобных агрегатов напрямую связано с присущеи  магнитным 

наночастицам склонностью к агломерации под деи ствием сильных диполь–

дипольных взаимодеи ствии . Процедура нанесения полимерного покрытия является 

сложнои  задачеи  и не всегда идеально воспроизводится; даже для монодисперсных 
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частиц в диапазоне размеров 10–30 нм часто наблюдается образование агрегатов, 

превышающих 200 нм [269, 270]. 

 

 

Рисунок 72 – Результаты ДРС для образцов после мокрого 
высокоэнергетического размола и нанесения полимерного покрытия Pluronic 

F127 
 

Напротив, образцы со степенями легирования x = 0,2 и x = 0,5 демонстрируют 

преобладающую фракцию значительно более мелких образовании  с максимумами 

пиков при приблизительно 35 нм и 40 нм соответственно. Это объясняется более 

интенсивнои  ультразвуковои  обработкои , примене ннои  к данным образцам. Тем не 

менее наряду с основным пиком распределения также обнаруживают присутствие 

более крупных агрегатов, что является неизбежным следствием склонности частиц к 

повторнои  агломерации –  характернои  особенности данного метода получения. С 

уче том размеров полимернои  оболочки и неорганического ядра агрегаты размером 

35–40 нм, наиболее вероятно, представляют собои  небольшие кластеры, состоящие 

всего из 2–5 индивидуальных частиц. Достижение таких значении  

гидродинамического размера является значительным результатом, открывающим 

возможности для применения в областях, чувствительных к размеру частиц. Таким 

образом, данные ДРС демонстрируют, что легирование цирконием в сочетании с 
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надлежащеи  пост–синтетическои  обработкои  способно существенно ослаблять 

магнитные взаимодеи ствия и уменьшать степень агрегации частиц. 

Измерения релаксивности (рисунок 73) выявляют корреляцию между 

значениями r₂, магнитными свои ствами и гидродинамическими размерами образцов. 

Образец со степенью легирования x = 0,2 демонстрирует наибольшее значение r₂, 

составляющее 272 ± 11 мМ⁻¹с⁻¹. Данныи  образец также характеризуется наименьшим 

гидродинамическим диаметром среди легированных образцов (≈ 35 нм) и высокои  

намагниченностью насыщения (экстраполированное значение 33,7 А·м²/кг). Таким 

образом, повышенная релаксивность обусловлена благоприятным сочетанием двух 

факторов: высокои  намагниченности насыщения, создающеи  локальные 

неоднородности магнитного поля, и малого гидродинамического размера, 

обеспечивающего большую удельную площадь поверхности для взаимодеи ствия с 

протонами воды. 

 

 

Рисунок 73 – Измерения релаксивности для образцов после мокрого 
высокоэнергетического размола и нанесения полимерного покрытия Pluronic 

F127 
 

Нелегированныи  образец (x = 0,0) демонстрирует значение 

r₂ = 259 ± 62 мМ⁻¹с⁻¹, что лишь незначительно уступает образцу с x = 0,2. 

Примечательно, что его гидродинамическии  диаметр существенно больше (≈160 нм). 

Относительно высокая релаксивность, несмотря на более высокую степень 

агрегации, объясняется его высокои  намагниченностью насыщения (33,6 А·м²/кг). 
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Образец со степенью легирования x = 0,3 обнаруживает наиболее низкое 

значение r₂ = 217 ± 16 мМ⁻¹с⁻¹. Данное снижение коррелирует с его наибольшим 

гидродинамическим диаметром (≈185 нм) и пониженнои  удельнои  

намагниченностью насыщения (σₛ = 33,3 А·м²/кг). Образец с x = 0,5 характеризуется 

значением r₂ = 250 ± 6 мМ⁻¹с⁻¹, сопоставимым с таковым для нелегированного 

образца. Примечательно, что в сравнении с образцом x = 0,0 образец x = 0,5 обладает 

малым гидродинамическим размером (≈40 нм) наряду с наименьшеи  

намагниченностью насыщения (32,8 А·м²/кг). Таким образом, можно заключить, что 

в данном случае малыи  гидродинамическии  размер оказывает большее влияние на 

релаксивность, нежели намагниченность. 

Полученные результаты указывают на то, что достижение высокои  

релаксивности r₂ не требует обязательного наличия ни экстремально высокои  

намагниченности, ни ультрамалого гидродинамического размера по отдельности. 

Напротив, существует оптимальныи  баланс между этими двумя параметрами. 

Образцы с x = 0,2 и x = 0,5 демонстрируют, что даже при некотором снижении 

намагниченности (вследствие легирования) высокая релаксивность может быть 

сохранена за сче т подавления агрегации и улучшения доступности воды к 

поверхности наночастиц. Значения релаксивности, полученные для данных образцов 

(250–272 мМ⁻¹с⁻¹), являются весьма высокими и вполне конкурентоспособны по 

сравнению с таковыми для контрастных агентов на основе оксидов железа, включая 

коммерчески доступные препараты [140, 141, 255, 264, 271]. 

4.4 ИССЛЕДОВАНИЕ ВЛИЯНИЯ ЛЕГИРОВАНИЯ НА СТРУКТУРУ И ФОРМИРОВАНИЕ 

ФУНКЦИОНАЛЬНЫХ СВОИ СТВ ГЕКСАФЕРРИТОВ SRFE₁₂₋ₓZRₓO₁₉ ДЛЯ ИСПОЛЬЗОВАНИЯ В ПОСТОЯННЫХ 

МАГНИТАХ 

Фазовыи  анализ показал, что синтезированные образцы при степени 

легирования x ≤ 0,45 являются однофазными и содержат только целевую фазу 

SrFe12O19 (P63/mmc) (рисунок 74). Увеличение степени легирования от 0 до 0,45 

приводит к систематическому смещению дифракционных максимумов фазы SrFe12O19 

(P63/mmc) в область меньших углов дифракции (рисунок 74а, б), что более отче тливо 

наблюдается в высокоугловои  области (рисунок 74г, д). Такое смещение 

свидетельствует об образовании тве рдого раствора замещения, в котором более 

крупные ионы Zr4+ (82 пм) замещают ионы Fe3+ (67 пм) в кристаллическои  структуре. 
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Аналогичное гетеровалентное замещение описано в литературе [258]. В отличие от 

этого, в образце с x = 0,8 содержание легирующего компонента превышает предел 

растворимости ZrO2 при 1200 °C, что приводит к образованию вторичнои  фазы t–ZrO2 

(P42/nmc). 

 

 

Рисунок 74 – Дифрактограммы образцов: а –x = 0,0; б – x = 0,45; в – x = 0,8; г, 
д, е – соответствующие высокоугловые области дифрактограмм (на рисунке 
приведены индексы линии  с относительнои  интенсивностью более 5 %) 
 

Для x = 0 объе м элементарнои  ячеи ки составляет 0,6911 нм3, тогда как при x = 

0,45 он увеличивается до 0,6975 нм3. Для двухфазного образца состава x = 0,80 

дальнеи шее увеличение содержания циркония приводит уже преимущественно к 

росту количества фазы ZrO2, тогда как изменение параметров решетки M–фазы 

существенно замедляется. Экстраполяция концентрационнои  зависимости объе ма 

элементарнои  ячеи ки позволила оценить предел растворимости циркония при 

1200 °C как x ≈ 0,53 на формульную единицу (что хорошо согласуется с результатами 

раздела 5.2). Таким образом, цирконии  при высокотемпературном отжиге не образует 

исключительно самостоятельную оксидную фазу, а в значительном количестве 

входит непосредственно в кристаллическую реше тку M–гексаферрита.  



 

Таблица 25 – Результаты рентгеноструктурного анализа и магнитные свои ства образцов SrFe12-xZrxO19 после различных видов 
термическои  обработки. 

Степень 
легирования x, 
ат. Zr на ф.е. и 

термообработка 

Доля 
SrFe12-

xZrxO19, % 

a, нм ± 
0.00002 

c, нм ± 
0.00005 

Объем ячеи ки 
SrFe12-xZrxO19, 
нм3 ± 0.0001 

Доля 
ZrO2, % 

DZrO2, 
нм 

Hc, 
кА/м 

σr, 
A∙м2/кг 
±0.2 

σs1500, 
A∙м2/кг 
±0.3 

σsextrapol, 
A∙м2/кг 
±0.5 

Keff, 
кДж/м3 

Ha, 
кА/м 

Annealing at 1200℃, 1h and air cooled (as-quenched state) 
0,0 100 0,58825 2,30622 0,6911 - - 264±3 32,7 68,3 73,2 363 1547 
0,3 100 0,58953 2,31499 0,6968 - - 136±2 26,7 70,6 73,1 226 965 
0,45 100 0,58968 2,31621 0,6975 - - 123±2 31,9 71,6 73,5 199 846 
0,8 97 ± 1 0,59009 2,31885 0,6993 3±1 - 123±2 31,0 68,3 69,8 187 836 

Aged state 
0,45 + 800℃ 25h 96 ± 1 0,58869 2,30884 0,6929 4±1 15±1 313±3 32,7 65,4 69,8 319 1427 
0,45 + 825℃ 18h 95 ± 1 0,58866 2,30909 0,6929 5±1 18±1 293±3 30,5 65,0 69,1 307 1388 
0,45 + 850℃ 15h 94 ± 1 0,58869 2,30856 0,6929 6±1 21±1 352±3 32,3 64,1 68,3 313 1432 
0,45 875℃ 10h 96 ± 1 0,58873 2,30929 0,6932 4±1 24±1 292±3 31,5 65,5 69,8 309 1383 
0,45 900℃ 10h 96 ± 1 0,58879 2,30921 0,6933 4±1 26±1 304±3 32,8 65,6 69,7 285 1277 

 

 

 



Механизм образования тве рдого раствора был уточне н методом 

ме ссбауэровскои  спектроскопии (рисунок 75). Спектр исходного образца SrFe12O19 

описывается пятью компонентами, соответствующими неэквивалентным позициям 

Fe в структуре M–типа: 12k, 4f1, 4f2, 2a и 2b. При введении циркония для 

удовлетворительного описания спектров потребовалось введение дополнительных 

компонентов 12k' и 4f2'. 

 

 

Рисунок 75 – Ме ссбауэровские спектры образцов после охлаждения от 
температуры отжига: а – x = 0; б – x = 0,3; в – x = 0,45 
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Появление этих секстетов связано с изменением локального окружения ионов 

железа при образовании тве рдого раствора. Возникновение секстета 12k' 

связывается с занятием цирконием позиции  12k при образовании тве рдого раствора, 

что влияет на локальное окружение ионов железа в позициях 12k, поскольку они 

являются ближаи шими соседями. Суммарная площадь компонент 12k и 12k' близка к 

50 %, что подтверждает предложенную модель заселения позиции . 

Появление секстета 4f2' сопровождается увеличением изомерного сдвига 

приблизительно от 0,37 мм/с для образца x = 0 до 0,76–0,84 мм/с. Диапазон 

изомерного сдвига 0,05–0,5 мм/с характерен для ионов Fe3+ [259, 260, 261], тогда как 

для Fe2+ он составляет 0,6–1,7 мм/с. Таким образом, замещение цирконием позиции  

12k приводит к изменению изомерного сдвига ионов железа в позициях 4f2 и их 

частичному восстановлению до Fe2+, необходимому для сохранения зарядового 

баланса. Легирование также сопровождается уменьшением квадрупольного 

расщепления для позиции 2b, что связано с перераспределением заряда. 

Замещение цирконием позиции  12k должно приводить к снижению 

намагниченности насыщения образцов, поскольку позиция 12k вносит вклад в 

ферромагнитныи  порядок. Снижение заряда ионов железа в позициях 4f2приводит к 

уменьшению магнитного момента от 5μB для Fe3+ до 4μB для Fe2+ [39]. В результате 

ожидаемое общее уменьшение намагниченности насыщения должно быть 

умеренным. Его можно оценить путе м расче та среднего сверхтонкого поля в 

соответствии с выражением (60). 

Рассчитанные значения среднего сверхтонкого поля согласуются с даннои  

интерпретациеи . Поскольку квадрупольное расщепление для позиции 2b тесно 

связано с полем анизотропии [258], его уменьшение приводит к снижению 

коэрцитивнои  силы образцов. 

Согласно данным растровои  электроннои  микроскопии (рисунок 76), частицы 

образцов с x = 0,0, 0,3, 0,45 и 0,8 имеют эллипсоидальную форму и образуют 

агломераты размером до 5 мкм. Статистическии  анализ (рисунок 76) показал, что с 

увеличением степени легирования среднии  диаметр частиц уменьшается 

практически в два раза: от 760 ± 200нм при x = 0,0до 390 ± 80нм при x = 0,8. 

Уменьшение размера частиц связывается с повышением температуры плавления 

гексаферрита при введении циркония. В результате температура отжига 1200 °C 

соответствует меньшеи  относительнои  температуре по отношению к температуре 

плавления, что приводит к подавлению роста частиц [272]. 
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Рисунок 76 – CЭМ–изображения и гистограммы распределения частиц по 
размерам для образцов SrFe12–xZrxO19 после охлаждения от температуры отжига 

 

Было исследовано локальное распределение основных элементов Sr, Fe и Zr в 

образцах с x = 0,0, 0,3, 0,45 и 0,8. Все элементы были равномерно распределены в 

объе ме частиц, что свидетельствует о том, что цитратныи  метод синтеза позволяет 

получать химически однородные порошки гексаферрита. 

Магнитные измерения показали, что легирование ZrO2 приводит к 

существенному снижению коэрцитивнои  силы от 264 кА/м для x = 0,0 до 123,4 кА/м 

для x = 0,45 (рисунок 77). Такое поведение связывается с замещением Fe3+ионами 

Zr4+, приводящим к уменьшению числа сверхобменных взаимодеи ствии  Fe–O–Fe. В 

результате уменьшается константа магнитокристаллическои  анизотропии, что 

приводит к снижению коэрцитивнои  силы. Эффективные константы анизотропии и 

поля анизотропии для x = 0,0 ­ 0,8были рассчитаны согласно методике, описаннои  в 

работе [122]. Расче ты показывают, что эффективная константа анизотропии Keff 

уменьшается от 363 кДж/м³ для x = 0,0до 187 кДж/м³ для x = 0,8. Одновременно 

наблюдалось соответствующее уменьшение поля анизотропии и магнитного 

момента. 
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Рисунок 77 – а – петли магнитного гистерезиса; б – зависимость удельнои  
намагниченности от H-2 для образцов SrFe12-xZrxO19 с различнои  степенью 

легирования после охлаждения от температуры отжига. 
 

Рассчитанные поля анизотропии непосредственно объясняют наблюдаемое 

поведение. Замещение цирконием существенно уменьшает Ha: от 1547 кА/м для x =

0,0до 846 кА/м для x = 0,45. Следовательно, максимальное приложенное поле 1500 

кА/м оказывается несколько ниже поля анизотропии нелегированного образца, но 

почти в 1,8 раза превышает поле анизотропии образца с x = 0,45. Поэтому при одном 

и том же измерительном поле Zr-содержащии  образец оказывается значительно 

ближе к состоянию магнитного насыщения, чем нелегированныи  гексаферрит. Более 

высокая намагниченность, измеренная при 1500 кА/м для x = 0,45, поэтому должна 

рассматриваться как кажущии ся эффект, связанныи  с уменьшением поля 

анизотропии, а не как истинное увеличение намагниченности насыщения. 

Уменьшение σs, наблюдаемое для x = 0,8, связано с присутствием вторичнои  

немагнитнои  фазы ZrO2(таблица 25). 

Поскольку максимального приложенного поля было недостаточно для 

достижения полного магнитного насыщения, намагниченность насыщения 

дополнительно оценивали с использованием закона приближения к насыщению 

[122]. Данные по намагниченности представляли в координатах H−2и 

аппроксимировали линеи нои  зависимостью. Отсечение линеи нои  зависимости на оси 

ординат соответствовало экстраполированному значению удельнои  

намагниченности насыщения σs
extrapol

. 
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Проведе нныи  анализ показал, что замещение цирконием не приводит к 

измеримому уменьшению экстраполированнои  намагниченности насыщения: в 

пределах экспериментальнои  погрешности она практически не изменяется, 

составляя 73,2 А·м²/кг при x = 0,0и 73,5 А·м²/кг при x = 0,45. Ме ссбауэровская 

спектроскопия показала, что ионы Zr4+преимущественно занимают позиции 12k, 

тогда как зарядовая компенсация осуществляется за сче т частичного восстановления 

Fe3+до Fe2+в антипараллельно ориентированных позициях 4f2. Эти два вклада 

частично компенсируют друг друга, в результате чего намагниченность насыщения 

уменьшается лишь незначительно. В то же время замещение Fe3+ионами 

Zr4+существенно снижает магнитокристаллическую анизотропию, вызывая 

выраженное уменьшение коэрцитивнои  силы. 

Предел растворимости ZrO2в SrFe12−xZrxO19существенно зависит от 

температуры и определяет фазовую границу, разделяющую однофазную область 

тве рдого раствора и двухфазную область (рисунок 78). Данная фазовая диаграмма 

указывает на возможность распада тве рдого раствора в процессе старения. Для 

исследования распада тве рдого раствора при старении был выбран образец с x = 0,45. 

Данныи  состав находится в однофазнои  области при 1200 °C и располагается вблизи 

предела растворимости. После отжига при 1200 °C высокотемпературныи  тве рдыи  

раствор фиксировали в исходном состоянии путе м охлаждения на воздухе. В 

дальнеи шем образцы подвергали старению при температурах от 800 до 900 °C в 

течение различного времени. 

 

 

Рисунок 78 - Линия сольвуса ZrO2в SrFe12-xZrxO19и фазовые области системы 
SrFe12-xZrxO19-ZrO2 
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Образец с x = 0,45после охлаждения от температуры отжига подвергали 

старению при температурах от 800 до 900 °C в течение различного времени: до 25 ч 

при 800 °C, 18 ч при 825 °C, 15 ч при 850 °C и 10 ч при 875 и 900 °C. Петли магнитного 

гистерезиса состаренных образцов сравнивали с петлями исходного образца x =

0,45и нелегированного контрольного состава x = 0,0 (рисунок 78). 

Старение при всех исследованных температурах приводило к выраженному 

увеличению коэрцитивнои  силы. Если для исходного образца с x = 0,45коэрцитивная 

сила составляла только 123 кА/м, то после старения она возрастала до 292–352 кА/м 

и превышала значение для нелегированного образца – 264 кА/м. Одновременно 

намагниченность, измеренная при 1500 кА/м, уменьшалась, тогда как рассчитанные 

эффективные константы анизотропии возрастали и приближались к ≈ 300кДж/м³. 

 

 

Рисунок 79 –Петли магнитного гистерезиса состаренных образцов: x = 0,0 и x = 
0,45 после различных режимов старения. 

 

Для интерпретации этих изменении  необходимо рассмотреть механизмы 

перемагничивания гексагональных ферритов. Для частиц размером меньше 

критического размера однодоменности перемагничивание происходит 

преимущественно посредством когерентного вращения вектора намагниченности 

[39]. С увеличением размера частиц перемещение доменных стенок постепенно 

становится преобладающим механизмом перемагничивания. Согласно 

литературным данным, размер однодоменности гексаферритов находится в 

диапазоне 0,2–0,5 мкм [39]. Поскольку размеры частиц исследованных образцов 
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сопоставимы с данным диапазоном или превышают его, можно ожидать смешанныи  

механизм перемагничивания со значительным вкладом смещения доменных стенок. 

В этих условиях частицы вторичнои  фазы могут взаимодеи ствовать с движущимися 

доменными стенками и выступать в качестве центров их закрепления, увеличивая 

коэрцитивную силу. 

Уменьшение намагниченности, измереннои  при 1500 кА/м, и увеличение 

эффективнои  анизотропии противоположны тенденциям, наблюдаемым при 

замещении ZrO2в исходном состоянии. Это указывает на то, что старение 

сопровождается обеднением тве рдого раствора цирконием в результате фазового 

разделения, вследствие чего магнитные свои ства ферритнои  матрицы 

приближаются к свои ствам нелегированного состава. Однако только этим 

механизмом экспериментальные результаты объяснить невозможно. Даже если 

цирконии  полностью удаляется из тве рдого раствора, коэрцитивная сила должна 

приближаться к значению для нелегированного образца (x = 0,0), но не превышать 

его. Тот факт, что состаренные образцы демонстрируют существенно более высокую 

коэрцитивную силу, свидетельствует о наличии дополнительного механизма 

магнитного твердения. 

Естественным объяснением является выделение вторичнои  фазы ZrO2при 

распаде тве рдого раствора. Формирующиеся выделения могут препятствовать 

перемещению доменных стенок и тем самым обеспечивать дополнительныи  вклад в 

коэрцитивную силу. Такои  механизм полностью согласуется с фазовои  диаграммои , 

представленнои  на рисунке 78, и с концепциеи  магнитного твердения в 

дисперсионно-упрочне нных материалах. Для прямого подтверждения этого 

механизма необходимо идентифицировать выделившуюся фазу и охарактеризовать 

ее  морфологию. 

ПЭМ-анализ нелегированного образца выявил огране нные зе рна 

гексаферритнои  фазы (рисунок 80а–в). Картины электроннои  дифракции из 

выбраннои  области были полностью проиндицированы в структуре SrFe12O19и не 

содержали признаков вторичных фаз. 
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Рисунок 80 – ПЭМ-изображения образцов SrFe11.55Zr0.45O19: а – светлопольное 
изображение, б – электронограмма и в – темнопольное изображение исходного 

образца; г – светлопольное изображение, д – электронограмма с 
проиндексированными рефлексами фазы t-ZrO2 (P42/nmc) и е – темнопольное 

изображение образца после старения при 850 °C в течение 15 ч. 
 

В отличие от этого, ПЭМ-анализ состаренных образцов выявил наноразмерные 

выделения, сформировавшиеся в процессе старения. После старения при 850 °C в 

течение 15 ч в структуре появляется большое количество дисперсных частиц 

вторичнои  фазы (рисунок 80г–е). Эти частицы преимущественно располагаются в 

виде цепочечных скоплении  вдоль границ зе рен гексаферрита и имеют размеры 

менее 50 нм. 

Анализ электроннои  дифракции позволил идентифицировать выделившиеся 

частицы как диоксид циркония с тетрагональнои  структурои  P42/nmc. Среднии  

размер выделении  фазы ZrO2, определе нныи  для образца после старения при 850 °C 

в течение 15 ч, составлял приблизительно 10–20 нм. Данная величина согласуется с 

характерными размерами частиц, наблюдаемыми методом ПЭМ, и подтверждает 

наноразмерныи  характер выделении . Таким образом, образование наноразмерных 

выделении  ZrO2при старении полностью согласуется с фазовои  диаграммои , 

приведе ннои  на рис. 5, и является прямым микроструктурным подтверждением 

распада тве рдого раствора, ответственного за магнитное твердение. 

Для выяснения кинетики распада тве рдого раствора было исследовано 

влияние температуры и продолжительности старения на коэрцитивную силу 

(рисунок 81а). На начальных стадиях старения коэрцитивная сила быстро 

увеличивается, а затем с увеличением продолжительности обработки постепенно 



234 
 

выходит на плато. Такое поведение может быть связано с распадом тве рдого раствора 

SrFe11.55Zr0.45O19и выделением наноразмерных частиц ZrO2. По мере развития 

процесса выделения скорость увеличения коэрцитивнои  силы постепенно 

уменьшается, приближаясь к насыщению для заданных условии  старения. Кинетика 

данного процесса существенно зависит от температуры: наиболее медленно процесс 

протекает при 800 °C и наиболее быстро – при 900 °C. 

При всех температурах старения коэрцитивная сила уже в течение первых 

часов отжига превышала значение для нелегированного образца (x = 0,0). 

Максимальное значение коэрцитивнои  силы 352 кА/м было получено после старения 

при 850 °C в течение 15 ч, что соответствует увеличению приблизительно на 33 % 

относительно нелегированного образца, для которого Hc = 264кА/м. 

 

 

Рисунок 81 – а – зависимость коэрцитивнои  силы от продолжительности старения 
для x = 0,45; б – зависимость ln (t0

−1)от T−1. 
 

Тенденция коэрцитивнои  силы к выходу на плато свидетельствует о том, что 

процесс распада достигает равновесия при соответствующих условиях старения. 

Поэтому время, необходимое для достижения значения на плато, t0, использовали в 

качестве характернои  величины, определяющеи  скорость распада. 

Предполагая, что процесс распада контролируется диффузиеи , его скорость 

можно описать соотношением типа Аррениуса: 

v = v0exp ( −
Eact

RT
),(61) 

 

где v– скорость процесса распада, с −1; 

R – универсальная газовая постоянная, Дж/(моль·К); 

T – температура, К. 
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Поскольку скорость распада обратно пропорциональна характерному времени 

достижения равновесия, 

v ∼ (t0)−1,(62) 

 

энергия активации может быть определена по наклону линеи нои  зависимости 

ln (1/t0)от 1/T, равному −Eact/R. 

Энергия активации процесса распада составила Eact = 227 ± 16 кДж/моль 

(рисунок 81б), что хорошо согласуется с литературными данными для диффузионно-

контролируемых процессов в гексаферритах [39, 273, 274, 275, 276]. 

Возникновение максимума коэрцитивнои  силы после старения при 850 °C не 

может быть объяснено только приведе нным выше кинетическим анализом. Для 

установления факторов, определяющих увеличение коэрцитивнои  силы, 

состаренные образцы были дополнительно исследованы методом просвечивающеи  

электроннои  микроскопии. Для детального анализа были выбраны образцы после 

старения при 800, 850 и 900 °C (рисунок 82). 

 

 

Рисунок 82 – ПЭМ-изображения наночастиц t­ZrO2после старения образцов: а – 800 
°C, 25 ч, темнопольное изображение; б – 850 °C, 15 ч, светлопольное изображение; 

в – 875 °C, 10 ч, светлопольное изображение; г – распределения частиц по 
размерам 
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Полученные по данным ПЭМ распределения частиц по размерам показали 

отче тливое увеличение размера выделении  ZrO2с повышением температуры 

старения. Характерныи  размер частиц увеличивается приблизительно от 12 нм после 

старения при 800 °C до примерно 23 нм после старения при 875 °C. Полученные 

результаты хорошо согласуются с размерами кристаллитов, независимо 

определе нными по данным рентгеновскои  дифракции. 

Дополнительныи  анализ дифрактограмм показал, что старение уменьшает 

содержание циркония, сохраняющегося в тве рдом растворе, приблизительно до x ≈

0,16, тогда как объе мная доля выделившеи ся фазы ZrO2достигает максимума при 

850 °C. Эти результаты позволили уточнить положение фазовои  границы в диапазоне 

800–900 °C по сравнению с данными, ранее приведе нными в работе [257] (рисунок 

78). 

Совокупность результатов ПЭМ и рентгеновскои  дифракции показывает, что в 

увеличение коэрцитивнои  силы вносят вклад как размер, так и объе мная доля 

выделяющихся частиц ZrO2. Максимальная коэрцитивная сила наблюдается при 

850 °C, когда доля выделившеи ся фазы достигает максимума, а размер частиц 

остае тся близким к характернои  ширине доменнои  стенки в гексаферритах (∼ 20 нм). 

В этих условиях взаимодеи ствие между доменными стенками и выделениями, как 

ожидается, является наиболее эффективным, обеспечивая наиболее сильныи  эффект 

закрепления. 

При 800 °C диффузия ограничена, что приводит к формированию сравнительно 

небольшого количества мелких выделении . В отличие от этого, старение при 900 °C 

способствует укрупнению частиц, тогда как более высокая равновесная 

растворимость уменьшает количество выделившегося ZrO2. Следовательно, как 

более низкая, так и более высокая температуры старения приводят к формированию 

менее благоприятнои  для закрепления доменных стенок микроструктуры по 

сравнению с получаемои  при 850 °C. 

Для получения непосредственнои  информации о составе и кристаллическои  

структуре выделившеи ся фазы образец с x = 0,45, состаренныи  при 850 °C в течение 

15 ч, подвергали химическому растворению ферритнои  матрицы с последующим 

исследованием выделенного остатка методами ПЭМ (рисунок 83) и рентгеновскои  

дифракции (рисунок 84а). 
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Рисунок 83 – Исследование выделившеи ся фазы, экстрагированнои  из образца 
SrFe11.55Zr0.45O19после старения при 850 °C в течение 15 ч: а – ПЭМ-изображение; б 

– электронограмма 
 

ПЭМ-анализ выявил большое количество наноразмерных частиц характерным 

размером около 20 нм, что согласуется с ранее определе нными размерами 

выделении , сформированных в процессе старения. Картины электроннои  дифракции 

из выбраннои  области были успешно проиндексированы в тетрагональнои  структуре 

t­ZrO2(P42/nmc), что подтверждает идентификацию фазы, полученную при анализе 

состаренных массивных образцов. 

 

 

Рисунок 84 – Дифрактограммы: а – t­ZrO2(P42/nmc); б – SrFe11,55Zr0,45O19(P63/mmc) 
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Рентгенофазовыи  анализ экстрагированных частиц дополнительно 

подтвердил образование тетрагонального диоксида циркония. Уточне нные 

параметры реше тки составили a=0,3597 нм, c=0,5182 нм. Оба значения меньше 

параметров, приведе нных для стехиометрического тетрагонального ZrO2. 

Присутствие тетрагональнои  фазы объясняется ее  стабилизациеи  вследствие 

размерного эффекта. Этот эффект известен из литературы: тетрагональная 

модификация является более устои чивои  в нанометровом диапазоне размеров 

частиц [277, 278, 279]. 

Успешная экстракция и независимая характеризация выделившеи ся фазы 

непосредственно подтверждают, что старение SrFe11,55Zr0,45O19сопровождается 

образованием наноразмерных частиц тетрагонального диоксида циркония. В 

совокупности с приведе нными выше результатами магнитных измерении , 

рентгеновскои  дифракции и ПЭМ эти данные подтверждают, что распад тве рдого 

раствора приводит к образованию выделении  t­ZrO2, которые выступают в качестве 

центров закрепления доменных стенок и ответственны за наблюдаемыи  эффект 

магнитного твердения. 

4.5 ВЛИЯНИЕ СОСТАВА И СТРУКТУРЫ ГЕКСАФЕРРИТОВ W-ТИПА SRM₂FE₁₆O₂₇ НА МАГНИТНЫЕ 

СВОИ СТВА И ЭФФЕКТИВНОСТЬ ТЕПЛОГЕНЕРАЦИИ 

Гексаферриты W-типа представляют дополнительныи  интерес для магнитнои  

гипертермии, поскольку по сравнению с гексаферритами M-типа они могут 

характеризоваться более высокои  намагниченностью насыщения и существенно 

меньшеи  коэрцитивнои  силои , значения которои  уже в исходном состоянии могут 

соответствовать амплитудам переменного магнитного поля, применяемым в МГ. Это 

позволяет рассматривать W-гексаферриты в качестве перспективных материалов 

для эффективного магнитного нагрева без необходимости значительного снижения 

их магнитокристаллическои  анизотропии посредством легирования. Кроме того, 

сложная кристаллическая структура W-гексаферритов предоставляет 

дополнительные возможности управления магнитными характеристиками путе м 

изменения состава двухвалентных катионов. Согласно результатам исследовании  

кристаллическои  и магнитнои  структуры, замещение Zn2+ ионами Co2+ приводит к 

изменению типа магнитного упорядочения, магнитокристаллическои  анизотропии и 

намагниченности насыщения [39, 53, 54]. Таким образом, сравнительное 
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исследование гексаферритов SrZn2Fe16O27 и SrCo2Fe16O27 позволяет установить 

влияние природы двухвалентного катиона на взаимосвязь структуры, магнитных 

свои ств и эффективности тепловыделения в переменном магнитном поле. 

Гексаферриты SrZn2Fe16O27 и SrCo2Fe16O27, обозначенные соответственно Zn2W и Co₂W, 

были получены цитратным методом с последующим отжигом в течение 2 ч при 1400 

и 1300 °C соответственно [280]. Дополнительно исследовано влияние выделения 

фракции, проходящеи  через сито с размером ячеек 50 мкм, на магнитные 

характеристики и тепловыделение [30]. 

По данным фазового анализа, в обоих образцах преимущественно 

сформировалась структура гексаферрита W-типа (рисунок 85, таблица 26). Образец 

Zn₂W содержал 93 % основнои  фазы и 7 % SrFe₁₂O₁₉ [281, 282], тогда как в Co₂W доля 

W-фазы составляла 86 %, а вторичная фаза, идентифицированная как Fe₃O₄, – 14 %. 

Присутствие вторичных фаз согласуется с известным многостадии ным характером 

образования W-гексаферритов, при котором в качестве промежуточных продуктов 

могут присутствовать фазы со структурои  шпинели и гексаферрита M-типа [283, 284] 

Размеры областеи  когерентного рассеяния W-фазы составляли соответственно 46,9 ± 

0,8 и 62,7 ± 0,8 нм. Таким образом, сопоставляемые материалы различались не только 

природои  двухвалентного катиона, но и фазовым составом и размером кристаллитов.  

 

Таблица 26 – Результаты рентгеноструктурного анализа гексаферритов W-типа 

Фаза 
Массовая 
доля, % 

Параметр реше тки 
a, нм 

Параметр реше тки c, 
нм 

Размер 
ОКР, нм 

Микродефор-
мация, % 

Co2W 
SrCo2Fe16O27 86±2 0,5889±0,0002 3,2736±0,0001 63±3 0,15±0,02 

Fe3O4 14±3 0,8378±0,0002 - 87±7 0,16±0,02 
Zn2W 

SrZn2Fe16O27 93±3 0,589415±0,00020 3,2804±0,0001 47±5 0,12±0,01 
SrFe12O19 7±2 0,587098±0,00119 2,2985±0,0001 22±2 0,65±0,03 
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Рисунок 85 – Дифрактограммы образцов Co2W (а) и Zn2W (б).  
 

 

Полученные материалы характеризовались узкими петлями магнитного 

гистерезиса при высокои  удельнои  намагниченности насыщения (рисунок 86, 

таблица 27). Для Zn₂W значения σsи Hcсоставляли 80,11 А·м2/кг и 13,5 кА/м, для Co₂W 

– 74,12 А·м2/кг и 9,7 кА/м. Удельная остаточная намагниченность была близкои  – 6,07 

и 6,46 А·м2/кг соответственно, а коэффициент прямоугольности петли не превышал 

0,087. Следовательно, более высокая намагниченность насыщения Zn₂W не 

сопровождалась увеличением остаточнои  намагниченности [39].  

 

 

Рисунок 86 – Петли магнитного гистерезиса образцов Zn₂W и Co₂W 
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Таблица 27 – Магнитные свои ства образцов гексаферритов W-типа 

Образец Hc, кА/м σr, А·м2/кг σs, А·м2/кг 
Zn2W 13,5 6,07 80,11 
Zn2W-s 14,3 6,64 80,83 
Co2W 9,7 6,46 74,12 
Co2W-s 10,1 6,52 74,75 

 

Эффективность теплогенерации исследовали в водных суспензиях с 

добавлением цитрата натрия при частоте переменного магнитного поля 363 кГц и 

магнитнои  индукции 25 мТл. Для исходных образцов Zn₂W и Co₂W получены близкие 

значения удельнои  мощности потерь SLP –35,5 и 35,0 Вт/г соответственно; значение 

ILP для обоих составов составляло 0,24 нH·м²/кг. По данным инфракраснои  

термографии, максимальная зарегистрированная температура образца Zn₂W после 

60 с воздеи ствия поля достигала 48 °C (рисунок 87). Таким образом, различия 

статических магнитных характеристик двух составов не привели к существенному 

различию приведе нных значении  SLP. 

 

  

  

Рисунок 87 – Нагрев образцов в переменном магнитном поле :а – в 
начальныи  момент времени; б – через 20 секунд; в – через 40 секунд; г – через 60 

секунд 
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Таким образом, исследованные гексаферриты W-типа SrZn₂Fe₁₆O₂₇ и 

SrCo₂Fe₁₆O₂₇ характеризуются сочетанием высокои  намагниченности насыщения, 

сравнительно низкои  коэрцитивнои  силы и способности к эффективному 

тепловыделению в переменном магнитном поле. Полученные значения SLP, 

достигающие 35,5 Вт/г, превышают ранее опубликованные значения для ряда 

материалов на основе гексаферритов М-типа [232]. Несмотря на различия в условиях 

проведения экспериментов, полученные результаты свидетельствуют о 

перспективности гексаферритов W-типа для магнитнои  гипертермии и 

обосновывают целесообразность дальнеи ших исследовании , направленных на 

оптимизацию фазового состава, дисперсности и магнитных характеристик с целью 

повышения эффективности тепловыделения. 

4.6 ЗАКЛЮЧЕНИЕ ПО ГЛАВЕ 4 

В результате проведе нных исследовании  установлены взаимосвязи между 

катионным замещением, формированием тве рдых растворов и их последующими 

структурными преобразованиями, определяющие возможность направленного 

изменения функциональных характеристик материалов на основе гексаферрита 

стронция M-типа. Показано, что сочетание легирования с и термическои  обработкои  

позволяет реализовать два различных направления управления магнитными 

свои ствами: снижение коэрцитивнои  силы для получения наноматериалов 

биомедицинского назначения и ее  повышение посредством распада пересыщенного 

тве рдого раствора с образованием нанодисперсных выделении  второи  фазы. 

Определяющее значение имеет не только содержание легирующего элемента, но и 

его распределение между кристаллографическими позициями и фазами, а также 

размер формируемых структурных составляющих. 

Установлено, что изовалентное замещение Fe³⁺ ионами In³⁺ в системе 

SrFe₁₂₋ₓInₓO₁₉ сопровождается увеличением параметров кристаллическои  реше тки и 

существенным снижением магнитнои  же сткости. Для микрокристаллических 

образцов с x =1,7; 1,8; 2,0, содержащих не менее 98 % фазы M-типа, коэрцитивная сила 

составляет Hс = 16,7 – 18,5 кА/м, а удельная намагниченность насыщения – σs = 39,9 – 

44,4 А·м²/кг. Первопринципные расче ты для модельного состава с x = 0,5, 

учитывающие энергии замещения и кратности неэквивалентных позиции , 

показывают предпочтительное размещение индия в позициях 12k при высоких 
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температурах. Такое катионное распределение согласуется с уменьшением 

результирующего магнитного момента и интерпретациеи  снижения коэрцитивнои  

силы через изменение обменных взаимодеи ствии  и магнитокристаллическои  

анизотропии. Термомагнитными измерениями для исследованных 

высоколегированных составов определена температура Кюри TC ≈ 212–213 °C. 

На примере индии содержащих гексаферритов реализован двухстадии ныи  

подход, разделяющии  высокотемпературное формирование легированнои  фазы и 

получение нанодисперсного материала. Последующее мокрое высокоэнергетическое 

измельчение в среде 1-октадецена с олеиновои  кислотои  позволяет получить 

наночастицы со средним размером около 10 нм при сохранении основнои  фазы 

SrFe₁₂₋ₓInₓO₁₉. Размеры кристаллитов, определе нные по уширению рентгеновских 

линии , составляют приблизительно 7–10 нм. После измельчения коэрцитивная сила 

находится в диапазоне Hc = 28,4 – 30,7 кА/м, а удельная намагниченность насыщения 

уменьшается до σs = 12,3 – 25,7 А·м2/кг. Таким образом, уменьшение размера частиц 

не воспроизводит деи ствие легирования: при снижении намагниченности 

коэрцитивная сила несколько возрастает относительно исходного 

микрокристаллического состояния. Это показывает необходимость совместного 

уче та состава и размера частиц при выборе условии  получения материала с 

требуемыми характеристиками перемагничивания. 

Для водных суспензии  индии содержащих наночастиц, модифицированных 

Pluronic F-127, установлено зависящее от состава ограничение температуры нагрева 

в переменном магнитном поле. При амплитуде H0 = 19,94 кА/м, частоте f = 393 кГц и 

концентрации частиц около 57 мг/мл значения удельнои  мощности потерь 

составляют 6,4; 4,7 и 3,5 Вт/г для x = 1,7; 1,8; 2,0 соответственно. Для состава с x=1,7 

максимальная температура нагрева достигает около 52 °C, тогда как для x = 1,8 и x = 

2,0 наблюдается выход на плато при 42–43 °C. Установлена положительная линеи ная 

связь между SLP и площадью частных петель магнитного гистерезиса, связывающая 

нагревательную способность с параметрами перемагничивания. Низкая 

цитотоксичность покрытых частиц в условиях проведе нных испытании  и 

наблюдаемое температурно-ограниченное поведение позволяют рассматривать 

данные составы как перспективные материалы для магнитнои  гипертермии. При 

этом достигнутые температуры характеризуют исследованные условия нагрева и не 

отождествляются с температурои  Кюри. 
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Для гетеровалентного замещения в системе SrFe₁₂₋ₓZrₓO₁₉ установлена 

ограниченная растворимость циркония в фазе M-типа. В серии образцов, полученных 

керамическим методом с отжигом при 1200 °C в течение 1 ч, увеличение содержания 

Zr в однофазнои  области сопровождается ростом параметров реше тки и объе ма 

элементарнои  ячеи ки. По пересечению концентрационных зависимостеи  параметров 

реше тки в однофазнои  и двухфазнои  областях предел растворимости оцене н как x ≈ 

0,48. При превышении области гомогенности в исходных образцах обнаруживается 

моноклинная модификация ZrO₂. Следовательно, изменение номинального состава за 

пределами растворимости реализуется уже не только посредством замещения в 

гексаферритнои  реше тке, но и посредством изменения фазового состава материала. 

По данным ме ссбауэровскои  спектроскопии обоснована схема 

преимущественного размещения Zr⁴⁺ в позициях 12k с компенсациеи  заряда за сче т 

частичного восстановления Fe³⁺ до Fe²⁺ в позициях 4f2. Изменение катионного 

распределения и валентного состояния железа сопровождается уменьшением 

квадрупольного расщепления для позиции 2b с 2,21 до 2,05 мм/с. В серии 

микрокристаллических образцов при увеличении номинального содержания 

циркония от x = 0 до x = 0,5 коэрцитивная сила уменьшается с Hc = 267,3 до 78,7 кА/м, 

а эффективная константа анизотропии, оцене нная по закону приближения к 

насыщению, - с Keff = 355,8 до 192,2 кДж/м³. При этом экстраполированная удельная 

намагниченность насыщения изменяется с 73,6 до 70,1 А·м²/кг, то есть менее чем на 

5 %. Сохранение сравнительно высокои  намагниченности связывается с частичнои  

компенсациеи  уменьшения момента подреше тки 12k снижением противоположно 

направленного вклада подреше тки 4f2. Таким образом, механизм зарядовои  

компенсации позволяет существенно уменьшить коэрцитивную силу без 

характерного для высоких содержании  индия значительного снижения 

намагниченности. 

Мокрым высокоэнергетическим измельчением цирконии содержащих 

гексаферритов получены наночастицы со средним размером по ПЭМ около 9–10 нм и 

размером кристаллитов по РСА 8,5–9,0 нм. Основная фаза M-типа сохраняется, а 

существенного изменения параметров реше тки относительно соответствующих 

исходных составов не обнаружено в пределах экспериментальнои  погрешности. Для 

измельче нных образцов увеличение содержания Zr от x = 0 до x = 0,5 сопровождается 

снижением коэрцитивнои  силы с Hc = 89,2 до 35,1 кА/м при близких значениях 

экстраполированнои  удельнои  намагниченности насыщения. Сохранение 
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зависимости коэрцитивнои  силы от состава при практически одинаковом среднем 

размере частиц показывает, что влияние гетеровалентного замещения сохраняется и 

после перехода к нанодисперсному состоянию. 

Для стабилизированных водных дисперсии  цирконии содержащих наночастиц 

установлены значения поперечнои  релаксивности r2 = 217–272 мМ⁻¹·с⁻¹ в поле 

μ0H =  7 Тл. Наибольшее среднее значение r2 = 272 ± 11 мМ⁻¹·с⁻¹ получено для состава 

с x = 0,2, для которого при использованных условиях постсинтетическои  обработки 

основная фракция характеризуется гидродинамическим размером около 35 нм. Для 

состава с x = 0,5, обладающего меньшеи  коэрцитивнои  силои , получено r2 = 250 ± 6 

мМ⁻¹·с⁻¹ при положении основного максимума распределения гидродинамических 

размеров около 40 нм. Следовательно, минимизация коэрцитивнои  силы не является 

самостоятельным достаточным условием достижения максимальнои  релаксивности: 

функциональныи  отклик определяется сочетанием магнитных характеристик, 

размеров дисперсных объектов и условии  их стабилизации. Полученные результаты 

обосновывают перспективность легированных цирконием гексаферритных 

наночастиц для T2-контрастирования. 

Исследование цирконии содержащих гексаферритов для постоянных магнитов 

выявило возможность использования ограниченнои  растворимости Zr для 

формирования наногетерогеннои  микроструктуры посредством старения 

пересыщенного тве рдого раствора. Для отдельнои  серии образцов, синтезированных 

цитратным методом, предел растворимости при 1200 °C оцене н как x ≈ 0,53. Старение 

состава SrFe11,55Zr0,45O₁₉ при 800–900 °C приводит к распаду тве рдого раствора и 

образованию нанодисперсных выделении  ZrO₂. Содержание циркония, остающегося 

в гексаферритнои  матрице после старения, по изменению параметров реше тки 

оценено приблизительно как x ≈ 0,16. Таким образом, температурная зависимость 

растворимости создае т возможность последовательно формировать исходное 

пересыщенное состояние и затем управлять выделением второи  фазы. 

Установлено, что при старении образуются наночастицы тетрагональнои  

модификации t-ZrO₂ с пространственнои  группои  P42/nmc. Для образца после 

старения при 850 °C в течение 15 ч характерные размеры выделении  составляют 

порядка 10–20 нм; наблюдаются их скопления, в том числе цепочечные, вдоль границ 

гексаферритных зе рен. Разработанное химическое выделение дисперснои  фазы из 

гексаферритнои  матрицы позволило независимо подтвердить ее  состав и 

кристаллическую структуру методами ПЭМ, электроннои  и рентгеновскои  
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дифракции. Полученные результаты непосредственно связывают старение 

пересыщенного тве рдого раствора с формированием наноразмерных межфазных 

неоднородностеи . 

Распад тве рдого раствора сопровождается выраженным эффектом магнитного 

твердения. Максимальная коэрцитивная сила Hc = 352 кА/м достигнута для состава 

SrFe11,55Zr0,45O19 после старения при 850 °C в течение 15 ч, что приблизительно на 33 % 

превышает значение Hc = 264 кА/м для нелегированного образца соответствующеи  

серии. Следовательно, влияние циркония на коэрцитивную силу зависит от способа 

его распределения в материале: образование тве рдого раствора приводит к 

снижению магнитнои  же сткости, тогда как последующее выделение нанодисперснои  

второи  фазы позволяет не только восстановить, но и превысить коэрцитивную силу 

исходного нелегированного гексаферрита. 

Анализ температурно-временных зависимостеи  коэрцитивнои  силы показал 

ускорение магнитного твердения при повышении температуры старения. По 

температурнои  зависимости характерного времени выхода коэрцитивнои  силы на 

плато получена оценка энергии активации процесса распада Eact = 227 ± 16 кДж/моль. 

Эта величина, определе нная в предположении обратнои  пропорциональности 

скорости процесса характерному времени достижения плато, согласуется с 

диффузионно-контролируемым характером структурных преобразовании . Вместе с 

тем наибольшая скорость превращения не соответствует максимальнои  достигаемои  

коэрцитивнои  силе: оптимальныи  результат получен при промежуточнои  

температуре старения 850 °C. 

Совокупность результатов ПЭМ, рентгенофазового анализа и магнитных 

измерении  позволила связать величину магнитного твердения с размером и 

объе мнои  долеи  выделении  t-ZrO₂. Наиболее выраженное повышение коэрцитивнои  

силы наблюдается при сочетании максимальнои  в исследованнои  серии доли 

выделении  с их размером, сопоставимым с характернои  ширинои  доменнои  стенки 

гексаферритнои  матрицы, составляющеи  около 20 нм. Такое сочетание обеспечивает 

наиболее эффективное закрепление доменных стенок на межфазных 

неоднородностях. При меньшеи  температуре развитие дисперснои  структуры 

ограничивается замедленнои  диффузиеи , тогда как повышение температуры 

способствует укрупнению выделении  и изменению их количества вследствие 

увеличения растворимости циркония. Следовательно, управление магнитным 

твердением требует согласования кинетики распада с формированием размеров и 
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количества нанодисперсных центров закрепления, а не только увеличения 

продолжительности или температуры обработки. 

Таким образом, результаты главы показывают, что один структурныи  тип –

гексаферрит стронция M-типа может служить основои  материалов с различными 

функциональными характеристиками при целенаправленном изменении катионного 

распределения, фазового состава и дисперсности. Для биомедицинских применении  

реализовано снижение магнитнои  же сткости посредством легирования с 

последующим получением и стабилизациеи  наночастиц. Для магнитотве рдых 

материалов использовано формирование нанодисперсных выделении  при распаде 

пересыщенного тве рдого раствора, затрудняющих перемещение доменных стенок. 

Общим результатом является установление связи между способом формирования 

структуры и направлением изменения магнитных свои ств: легирование определяет 

исходные характеристики гексаферритнои  фазы, а последующая обработка — их 

реализацию в наночастицах или в гетерофазнои  микроструктуре. Эта взаимосвязь 

позволяет обоснованно выбирать состав и последовательность обработки для 

получения материалов магнитного нагрева, магнитно-резонансного 

контрастирования и повышения коэрцитивнои  силы гексаферритов для постоянных 

магнитов. 
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ 

В диссертационнои  работе установлено, что управление функциональными 

характеристиками исследованных материалов реализуется через закономерное 

изменение фазового состава, катионного распределения, размеров частиц и 

нанодисперсных межфазных выделении , определяющих магнитное состояние 

материала и механизмы его перемагничивания. Установленные закономерности 

использованы для направленного формирования характеристик материалов, 

предназначенных для биомедицинских применении , фотокатализа и постоянных 

магнитов. 

Основные результаты и выводы работы заключаются в следующем: 

1. Сформулированы физико-химические основы получения наночастиц 

ферритов двухстадии ным методом, основанным на масштабируемых 

технологических операциях, предусматривающим раздельное формирование 

заданного фазового состава и наноструктурированного состояния исходного 

материала с последующим высокоэнергетическим мокрым измельчением до 

наночастиц. Подход апробирован для ферритов со структурои  шпинели и 

гексаферритов. Установлено, что на первои  стадии состав исходнои  системы, 

окислительная среда и условия термическои  обработки определяют 

фазообразование и параметры кристаллическои  структуры, тогда как на второи  

стадии среда и продолжительность высокоэнергетического измельчения определяют 

размеры частиц, магнитные свои ства и выход коллоидно-стабильнои  фракции. На 

примере магнетита показано, что реализация данного подхода позволяет получать 

наночастицы с характерным размером около 10–15 нм, коэрцитивнои  силои  5,9–10,1 

кА/м и выходом стабильнои  фракции до 80–90 %. Для частиц, полученных 

измельчением в 1-октадецене с олеиновои  кислотои , удельная мощность потерь 

стабильнои  фракции составляет 183–211 Вт/г, что соответствует уровню значении , 

приводимых в литературе для коммерческих препаратов на основе оксидов железа 

при сопоставимых параметрах магнитного поля. После модификации поверхности 

полимером Pluronic F-127 полученные наночастицы характеризуются низкои  

цитотоксичностью в проведе нных испытаниях на клетках PC-3. Установлено, что 

комплекс функциональных характеристик наночастиц магнетита определяется 

совместным влиянием их размеров, магнитных свои ств и состояния поверхности. Для 

описания связи магнитных характеристик с нагревательнои  способностью 
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предложена феноменологическая модель оценки удельнои  мощности потерь по 

параметрам квазистатическои  петли магнитного гистерезиса, связывающая ее  

величину с остаточнои  намагниченностью, коэрцитивнои  силои , амплитудои  и 

частотои  внешнего магнитного поля. 

2. Сформулированные физико-химические основы расширены на получение 

легированных ферритов со структурои  шпинели, включая кобальт- и 

цинксодержащие ферриты, для которых химическое замещение определяет 

кинетику фазообразования, катионное распределение и функциональные 

характеристики. Для системы ZnxFe3−xO4 установлен порядок фазовых превращении  

при механохимическом синтезе, включающии  последовательное формирование 

промежуточных и конечнои  фаз. Продолжительность достижения однофазного 

состояния возрастает с увеличением содержания цинка. Полученные материалы 

характеризуются нанометровым размером структурных составляющих: для 

кобальтсодержащих ферритов типичныи  размер частиц по данным ПЭМ составляет 

около 14–16 нм, а для однофазного ZnFe2O4 размер кристаллитов составляет около 

11 нм. Катионное распределение в цинковом феррите определено совместным 

анализом данных рентгеновскои  и неи троннои  дифракции, экспериментально 

установленная степень инверсии соответствует энергетически предпочтительному 

катионному распределению, полученному при расче те электростатическои  энергии с 

использованием адаптированнои  модели электронеи тральных координационных 

полиэдров. Фотокаталитическая активность полученного ZnFe2O4 

продемонстрирована при разложении родамина Б (кажущаяся константа скорости 

kapp = 1·10-2  мин-1) и конго красного (kapp = 211,9·10-2 мин-1). Фотокаталитическая 

активность сохраняется при многократном использовании материала – более чем в 

пяти последовательных циклах. Таким образом, химическии  состав и катионное 

распределение определяют не только кинетику формирования фазы феррита, но и ее  

функциональныи  отклик, что обосновывает возможность получения 

фотокаталитически активных наноматериалов на основе цинкового феррита 

масштабируемым механохимическим методом. 

3. С использованием адаптированнои  модели электронеи тральных 

координационных полиэдров и первопринципных DFT-расче тов обоснован выбор 

системы SrFe12−xInxO19 для получения наночастиц гексаферритов, перспективных 

для магнитнои  гипертермии. Экспериментально установлен предел растворимости 

индия в гексаферрите стронция x ≈ 2,1 при 1200 °C и показано преимущественное 
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заселение In3+ позиции  12k. Впервые продемонстрирована возможность 

использования In-замеще нных наночастиц M-гексаферрита SrFe12−xInxO19 для 

магнитнои  гипертермии. Изовалентное замещение Fe3+ ионами In3+ приводит к 

существенному снижению значении  константы магнитокристаллическои  

анизотропии и коэрцитивнои  силы, обеспечивая возможность перемагничивания 

материала в магнитных полях ограниченнои  амплитуды. Высокоэнергетическое 

мокрое измельчение позволяет получать наночастицы со средним размером около 

10 нм. Для полученных наночастиц коэрцитивная сила составляет 28,4–30,7 кА/м, а 

удельная намагниченность насыщения 12,3–25,7 А·м²/кг. Для стабилизированных 

наночастиц при параметрах эксперимента получены значения удельнои  мощности 

потерь 6,4; 4,7 и 3,5 Вт/г для x = 1,7; 1,8 и 2,0, соответственно. Для исследованных 

составов установлена саморегуляция нагрева: температура выходит на плато около 

52 °C для x = 1,7 и 42–43 °C для x = 1,8 и 2,0. Установлена корреляция между удельнои  

мощностью потерь и площадью частных петель магнитного гистерезиса, что 

связывает нагревательную способность наночастиц с особенностями их 

перемагничивания в заданном диапазоне внешнего поля. 

4. С использованием анализа катионных конфигурации , учета размерного 

фактора и адаптированнои  модели электронеи тральных координационных 

полиэдров обоснован выбор гетеровалентного легирования цирконием 

гексаферрита SrFe12−xZrxO19 для получения наночастиц, перспективных в качестве 

T2-контрастных агентов. Экспериментально установлен предел растворимости 

циркония в гексаферрите M-типа при 1200 °C x ≈ 0,48. По данным ме ссбауэровскои  

спектроскопии предложена схема преимущественного размещения Zr4+ в позициях 

12k с компенсациеи  заряда посредством частичного восстановления Fe3+ до Fe2+ в 

позициях 4f2. Такая схема катионного распределения обеспечивает существенное 

снижение магнитокристаллическои  анизотропии и коэрцитивнои  силы при 

относительно небольшом изменении намагниченности насыщения. При увеличении 

содержания Zr от x = 0 до x = 0,5 коэрцитивная сила уменьшается с 267,3 до 78 кА/м, 

эффективная константа анизотропии – с 355,8 до 192,2 кДж/м3, тогда как удельная 

намагниченность насыщения изменяется только с 73,6 до 70,1 А·м2/кг. 

Высокоэнергетическое мокрое измельчение позволяет получать наночастицы со 

средним размером по ПЭМ около 9–10 нм при сохранении установленного влияния 

легирования на магнитные характеристики. Для стабилизированных водных 

дисперсии  получены значения поперечнои  релаксивности r2 = 217 – 272 мМ-1·с-1 в 
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поле μ0H = 7 Тл. Полученные значения поперечнои  релаксивности находятся на 

уровне характеристик коммерческих T2-контрастных препаратов на основе оксидов 

железа. 

5. Установлены физические закономерности магнитного твердения в 

гексаферритах SrFe12−xZrxO19 при распаде пересыщенного тве рдого раствора и 

формировании нанодисперсных выделении  второи  фазы. Впервые построена 

граница растворимости циркония в гексаферрите М-типа SrFe12−xZrxO19 и 

установлено резкое уменьшение его предельного содержания при понижении 

температуры. Это создае т термодинамическую предпосылку для распада 

пересыщенного тве рдого раствора, реализованного старением состава 

SrFe11,55Zr0,45O19 в температурном интервале 800 – 900 °C. Старение сопровождается 

обеднением матрицы гексаферрита М-типа цирконием и образованием 

нанодисперсных выделении  t­ZrO2, состав и кристаллическая структура которых 

независимо подтверждены после растворения матрицы. При старении при 850 °C в 

течение 15 ч характерныи  размер выделении  составляет около 10–20 нм, а 

коэрцитивная сила возрастает с 123 до 352 кА/м, что приблизительно на 33 % 

превышает значение для нелегированного гексаферрита. Установлено, что 

магнитное твердение обусловлено не только восстановлением 

магнитокристаллическои  анизотропии матрицы вследствие ее  обеднения 

цирконием, но и дополнительным вкладом закрепления доменных стенок на 

нанодисперсных выделениях в механизм перемагничивания. Максимальное 

повышение коэрцитивнои  силы достигается при сочетании высокои  объе мнои  доли 

выделении  с их размером, близким к характернои  ширине доменнои  стенки 

гексаферрита, составляющеи  около 20 нм. По температурнои  зависимости 

характерного времени развития магнитного твердения определена энергия 

активации распада 227 ± 16 кДж/моль, что согласуется с диффузионно-

контролируемым характером процесса. Показано, что изменение температуры 

старения определяет соотношение между скоростью распада, размером и 

количеством выделении , поэтому максимальная скорость фазового превращения не 

соответствует максимальнои  коэрцитивнои  силе. Таким образом, цирконии  

обеспечивает разнонаправленное управление гистерезисными характеристиками: 

образование тве рдого раствора снижает коэрцитивную силу, тогда как его 

последующии  контролируемыи  распад с формированием нанодисперсных 

выделении  приводит к магнитному твердению. 
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