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第１章 序論 

 

1-1． 微構造解析の重要性 

 

 物質が持つ特性の多くはナノスケール、もしくは原子スケールにおける組織や原子

配列の状態に起因するものであり、構造用材料・機能性材料を問わず微構造解析は材

料研究において欠かせないものとなっている。例えば Hirsch ら 1 と Bollmann2 の電子

顕微鏡観察により存在が実証された転位は、材料強度の起源を説明するために必要不

可欠な要素であり、彼らの発見は後の結晶塑性論に多大な影響を与えている。

Jorgensen ら 3 によって行われた X 線回折や中性子線回折による銅酸化物系超伝導物

質の結晶構造決定は新規高温超伝導材料の研究開発に大きく貢献している。Iijima4 に

よるカーボンナノチューブの発見・構造決定は、特異的な物性を示すカーボンナノチ

ューブを機能性材料として実用化するための重要な足掛かりとなっている。 

このように微構造解析は材料研究において幾度となく大きなインパクトを与えて

きた。その中でも特に実空間上で組織や構造を直接観察する「顕微鏡法」は、逆空間

のみの情報を与える「回折法」に比べ局所的な解析を可能にするため、複雑な組織・

構造を有する材料を解析するための重要な手段となっている。顕微鏡において「近接

した2つの点を独立した点として見分けられる最小の距離」は空間分解能と定義され、

主に空間分解能の大小により顕微鏡の性能は評価される。中世より光学顕微鏡が発明

されて以来、その空間分解能を向上させる試みは積極的に行われてきたが、材料科学

の発展とともに光学顕微鏡を超える空間分解能を持つ顕微鏡の開発が求められてき

た。1931 年、Ruska ら 5 は電子の量子的な振る舞いを顕微鏡へと応用させた透過型電

子顕微鏡 (transmission electron microscope: TEM) を開発し、以降顕微鏡の空間分解能

は飛躍的に向上した。 

TEM は光源より加速された電子線を試料に照射し、透過した電子を磁界レンズに

より結像し拡大する装置である。レンズを用いた顕微鏡の空間分解能 δ は、波長 λ 、

レンズの屈折率 μ 及び集光の最大見込み角 β を用いて以下の式で表すことが出来る

が 5、波長が小さくなるほど空間分解能が向上することが分かる。 

 𝛅 = 𝟎. 𝟔𝟏
𝝀

𝝁𝐬𝐢𝐧𝜷
 (1-1) 

可視光 (λ = 360 ~ 760 nm) を用いる光学顕微鏡の空間分解能が 200 nm 程度であるの

に対し、例えば 200 kV、300 kV、1000 kV で加速された電子の波長はそれぞれ 0.00251 
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nm、0.00197 nm、0.00087 nm となり 5、汎用的な TEM においてその空間分解能は 0.1 

nm ほどに達する。近年では球面収差補正装置 6,7 や色収差補正装置 8 などの技術の発

達により、TEM の空間分解能は 0.05 nm を下回るまでに至っている 9,10。 

 

 

1-2． 透過型電子顕微鏡の原理 

 

 Figure 1-1(a, b) にそれぞれ TEM 及び走査透過型電子顕微鏡 (scanning transmission 

electron microscope: STEM) の構造の模式図を示す 11–13。TEM において (Figure 1-1(a))、

顕微鏡最上部に位置する電子銃より発生した電子は、一般的に二段式の収束レンズに

より絞られ、試料に照射される。第 1 収束レンズでは励磁の変化によりスポットサイ

ズを調整することが出来、第 2 収束レンズでは照射領域を調整することが出来る。収

束レンズと対物レンズの間には収束ミニレンズが置かれ、励磁の強弱により TEM モ

ードと STEM モードの切り替えが容易に行えるようになっている。試料を透過した電

子は対物レンズを通り、試料の拡大像が中間レンズ上に投影され、拡大像は中間レン

ズ・投影レンズによりさらに拡大されスクリーン上に映し出される。最近の TEM で

は対物レンズのポールピースにコンデンサーオブジェクティブレンズ (condenser-

objective lens: CO レンズ) を組み込み、試料表面上に微小プローブを形成させ収束電

子線回折 (convergent-beam electron diffraction: CBED) や STEM の空間分解能を向上さ

せているものが一般的である。 

 STEM においては (Figure 1-1(b))、対物レンズポールピースにおける CO レンズ の

前方磁界が収束レンズとしての役割を果たし、試料表面に形成された微小プローブを

偏向コイルにより走査させる。透過した電子は対物レンズ後方に設置された電子検出

器により検出され、得られたシグナルをコンピュータ上で再生することにより拡大像

を描写する。電子検出器は、円盤状の検出器に挿抜可能なダイレクトビーム阻止版を

備えた明視野(bright-field: BF)検出器及び、リング状の環状暗視野(annular dark-field: 

ADF)検出器に大別され、ダイレクトビーム阻止版の挿抜や検出角の調整により明視

野(BF)5、環状明視野(annular bright-field: ABF)14,15、低角環状暗視野(low-angle annular 

dark-field: LAADF)16–18、高角環状暗視野(high-angle annular dark-field: HAADF)19–21 など

の像を取得することが出来る。近年ではピクセル型の電子検出器を用いることで電子

線回折パターンの情報を同時取得し、超分解能の達成や電場・磁場情報の取得を目指

したタイコグラフィ STEM (ptychography STEM)22–24 なども盛んに研究されつつある。 

BF-STEM の光路図と BF-TEM の光路図を模式的に示すと(Figure 1-2(a, b))、STEM
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では開き角 α で試料に入射した電子を、散乱後に開き角 β で検出するのに対し、TEM

では開き角 β で入射した電子を、散乱後に開き角 α で検出していることが分かる。す

なわち BF において TEM と STEM では、実際の電子の進行方向を逆に辿ると互いに

同じ結像系をなす、いわゆる相反定理を示す 5,12。 

結晶性材料において TEM 及び STEM における像のコントラストは、1．質量-厚み

コントラスト、2．回折コントラスト、3．位相コントラスト、に大別され 5、これらの

コントラストの生じる要因を十分に理解することによって、結晶の形態及び構造の同

定、転位や積層欠陥など結晶欠陥の性格決定が可能となる。さらにエネルギー分散型

X 線分光法 (energy dispersive X-ray spectroscopy: EDS)5 や電子エネルギー損失分光法 

(electron energy-loss spectroscopy: EELS)11 などを併用することにより物質の局所的な

元素分析や電子状態の評価を行うことが可能となっている。 

 

 

1-3． 透過型電子顕微鏡におけるその場観察 

 

 微構造を実空間で直接的に取得できる顕微鏡法は、その場観察法を組み合わせるこ

とにより材料組織の局所的な変化を動的に解析することが可能であり、その場加熱観

察やその場冷却観察をはじめとする様々な手法が提案され、研究に応用されている。

TEM においては 1956 年に Hirsch ら 1 が転位の運動する様子を動的に捉え、TEM 中で

のその場観察の関心が深まるきっかけとなった。その後 1950 年代後半には TEM の試

料ホルダーに特殊な機構を備え試料に外部刺激を与える試みが行われ始め 25,26、その

場加熱観察やその場引張観察が相次いで報告された 27,28。同時期に電子線照射からの

試料保護という目的で冷却ホルダーの研究開発が進められ 29、特に生体組織や有機分

子の解析研究に大きく貢献した 30–32。冷却ホルダーは生体組織や有機分子の観察のみ

ならず、結晶性材料の低温相転移や超伝導転移などの研究にも応用され 33–36、現在で

はその場冷却観察を行う上で欠かせないツールとなっている。 

TEM におけるその場観察の問題点として、フィルムを用いることによる時間分解

能の悪さが挙げられていたが、ビデオテープや CCD (Charge-coupled device) カメラの

普及により大幅に改善された 37–40。近年ではCCDカメラに加え、CMOS (complementary 

metal oxide semiconductor) カメラや DED (direct electron detector) カメラの応用によっ

て 41,42、その場観察における時間分解能はさらに向上している。 

現在では上記したその場観察法に加え、環境制御 TEM (environmental TEM: ETEM)

や雰囲気制御ホルダーを用いたガス中観察や液中観察 43–45、電圧印加機構を備えたホ
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ルダーを用いるその場電圧印加観察 46 などが提案・開発され、広い分野で TEM にお

けるその場観察が応用されている。また、その場加熱観察やその場応力印加観察の欠

点である試料ドリフトを最小限に抑えた薄膜セラミックヒーター式加熱ホルダー45,47

や両引き式引張ホルダー48 なども普及しており、材料の微構造変化を原子レベルで解

析するまでに至っている。 

 

 

1-4． 本研究の目的 

 

 本研究では金属や酸化物に対して TEM によるその場観察を行い、それぞれの物質

で未知であった相転移や微構造変化の様子を解明することを目的とした。金属材料に

は構造用材料として広く用いられている時効析出型 Al 合金及び低炭素鋼を選択し、

それぞれ時効析出物の相変態の様子やクラスターと転位の相互作用の様子をその場

加熱観察及びその場引張観察を用いて解析した。酸化物材料には触媒や電子デバイス、

ドラッグデリバリーシステムなど広い範囲で応用が検討されており、低温で特異な相

転移を示す Fe3O4 を選択し、低温における相転移の様子と磁区構造の変化をその場冷

却観察及びその場磁場印加観察を用いて解析した。 

 

 

1-5． 本論文の構成 

 

 ここまでに述べた 1-1 節～1-4 節及び本節を第 1 章として、本論文は 6 章により構

成されている。 

 第 1 章「序論」では、材料研究における微構造解析の重要性、TEM 及び STEM の

構造、並びに TEM におけるその場観察手法の歴史と現状を概説し、最後に本論文の

目的を記述した。 

 第 2 章「観察手法」では、本研究で用いたその場加熱観察、その場冷却観察、及び

その場引張観察の手法ならびにそれぞれの TEM 試料ホルダーの構造に関して記述し

た。 

 第 3 章「Fe3O4 の Verwey 転移における磁区構造変化の解析」では、低温で金属-絶

縁体転移を示す Fe3O4 の転移に伴う双晶の形成と磁区構造の変化を、その場冷却観察

及びその場磁場印加観察により解析し、転移後の双晶と磁区構造の相互作用に関して
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考察した。 

 第 4 章「Cu 添加 Al-Mg-Si 系合金における時効析出物の構造変化の解析」では、時

効に伴い相変態を示す微細析出物の微構造解析及び析出・成長の様子をその場加熱観

察で解析し、Al-Mg-Si 系合金に Cu を添加した際の影響並びにその詳細な析出過程に

ついて検討を行った。 

 第 5 章「低炭素鋼の低温時効におけるクラスター発現と転位との相互作用の解析」

では、低炭素鋼を低温時効した際の強度上昇の原因とされる炭素クラスターの直接観

察及び構造解析を行い、さらにその場引張観察により炭素クラスターと転位の相互作

用に関して検討を行った。 

 第 6 章「総括」では、本研究で得られた知見を総括し、その意義について記述した。 
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Figure 1-1. (a) TEM における電子線の光線図. (b) STEM における電子線の光線図. 
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Figure 1-2. (a) TEM における電子線の入射角と検出角の関係. (b) STEM における電子

線の入射角と検出角の関係. 
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第 2 章 観察手法 

 

2-1． 緒言 

 

 TEM におけるその場観察法は一般的に試料ホルダーに特殊な機構を備え、鏡筒内

で試料に外部刺激を与えながら観察を行うものである。本章では本研究で用いたその

場観察法に関する歴史を概説し、それぞれの観察手法における試料ホルダーの機構に

ついて説明する。さらに TEM 及び STEM を用いた結晶性材料における各種の微構造

解析法に関しても記述する。 

 

 

2-2． その場観察法 

 

2-2-1．その場冷却観察 

 試料を凍結し TEM で観察するという試みは、1960 年に Fernández-Morán29 による氷

の結晶の直接観察という形で初めて行われた。その後冷却観察は試料ホルダーや試料

作製法の改良を経て徐々に生体組織の観察に応用され、1982 年に Dubochet ら 49 によ

り報告された急速冷凍法をきっかけに、医学や有機化学の分野を中心に積極的に応用

されるようになった 30–32。一方、無機材料や金属材料に対しても冷却ホルダーを用い

たその場冷却観察が研究に応用されている。特に低温で相転移や超伝導転移を示す材

料において、TEM によるその場冷却観察は微構造の変化や侵入磁束の直接観察を行

うための非常に有力な手段となっている 33–36。本研究では、低温において金属-絶縁体

転移を示す Fe3O4 に対してその場冷却観察を行い、転移時の組織及び構造の変化、並

びにそれらの変化が磁区構造へ与える影響を調査した。 

本研究でその場冷却観察は、液体窒素冷却ホルダー Model 636 (Gatan. Inc. United 

States) を用いて行われた。Figure 2-1 に冷却ホルダーの概略図を示す 50。冷却ホルダ

ーにはホルダー後部にデュワー瓶が備え付けられており、デュワー瓶から突出した熱

伝導性の良い金属ロッド先端に試料は固定され冷却される。金属ロッドは熱伝導性の

低い肉薄のステンレス管を介して外装管と接続されており、外装管―金属ロッド間が

真空に保たれるように設計されている。これにより外装管とゴニオメーターの接続部

からの熱拡散が低減され、安定した温度制御を行うことが可能となっている。金属ロ
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ッドと外装管はロッド先端部において水平方向及び鉛直方向から伸びた低熱伝導性

のピンで強く固定され、金属ロッドに働く曲げモーメントがホルダーの鉛直方向の振

動を減衰させる機構となっている。このような温度安定性と低振動性により、本冷却

ホルダーは低温において高品質の画像を取得することが出来る。また、本ホルダーに

は二軸傾斜機構が備え付けられており、結晶性材料において適切な回折条件下で試料

を観察することが可能となっている。 

 

 

2-2-2．その場加熱観察 

 その場加熱観察は主に無機材料や金属材料で広く用いられてきた。1958 年に

Whelan27 により Ni や Al の試験的な TEM 内加熱観察が報告され、1960 年以降には焼

結 Al 合金における高温中の酸化物形成過程や 51、リチカ―シリカ系ガラスの結晶化

過程などの高温下での観察 52 などが次々に報告された。一般的に加熱ホルダーは試料

固定位置にタンタルやインコネルのヒーターが備え付けられ、ヒーターに電流を流す

ことで試料を加熱する 53。このタイプの試料ホルダーは、メッシュに担持したナノ粒

子から 3 mmϕ 程度のバルク形状の試料までの幅広いサイズの試料を加熱することが

可能である。一方、近年では薄膜セラミックヒーターを用いた MEMS 式 (micro electro 

mechanical systems) 試料ホルダー45,47 も盛んに開発され、普及している。MEMS 式試

料ホルダーは、電極が備え付けられた薄膜セラミックヒーター上にナノ粒子などのサ

ンプルを分散させ、薄膜セラミックヒーターに電流を流すことで試料を急加熱するホ

ルダーである。試料全体を急加熱するため加熱による試料ドリフトが抑えられ、高温

中で安定した高分解能像観察が可能であるなどのメリットがあり、広い分野で応用さ

れている。しかしながら MEMS 式試料ホルダーは MEMS チップの構造上、バルク試

料に対しては使用することが出来ない。本研究では、高温における Al 合金中の析出

物の成長に関して解析を行ったため、バルク試料の固定が可能なタンタルヒーター式

の試料ホルダー Model 652 (Gatan. Inc. United States) を実験に用いた。 

 Figure 2-2 に本実験で用いた加熱ホルダーの概略図を示す 53。ホルダー先端部には 3 

mmϕ 程度の試料固定位置の外周にタンタルヒーターが備え付けられており、試料を

加熱する機構となっている。タンタルヒーターは非常に細いワイヤー状になっており、

ヒーター電流に対する熱応答性が良くなるように設計されており、最大で 1273 K の

加熱が可能となっている。ホルダー後部には冷却水の流入出部が備え付けられており、

冷却水を循環させることによりゴニオメーターとホルダー接触部における過熱を防

ぐ機構となっている。また、冷却ホルダーと同様に本試料ホルダーは二軸傾斜機構が
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備え付けられているため、結晶性材料において適切な回折条件下で試料を観察するこ

とが可能である。 

 

 

2-2-3．その場引張観察 

 試料に外部応力を印加し、試料の破壊や転位の運動の様子を観察する試みは 1958

年に Wilsdorf25 によって既に提案されており、試料ホルダーの開発がなされていた。

1959 年には Berghezan ら 28 により TEM 内でのその場引張観察が報告され、Al 内で転

位が増殖する様子が観察された。その後、様々な引張ホルダー54,55 に加えナノインデ

ーテーション式ホルダー56 なども開発され、材料破壊における転位の増殖過程やクラ

ック近傍の物理現象の解明などに大きく貢献した。本研究では超高圧電子顕微鏡 

(High voltage electron microscope: HVEM) 内でその場引張観察が可能な引張ホルダー 

Model 672 (Gatan. Inc. United States) を用い、低炭素鋼の低温時効において発現した炭

素クラスターと転位の相互作用を動的に解析した。 

 Figure 2-3 に引張ホルダーの概略図を示す 57。ホルダー先端部には Figure 2-3 で示さ

れる形状の TEM 用試料を固定するための二つのネジ及びネジ穴があり、ホルダー先

端から見て後部に位置するネジ穴が DC (Direct-current) モーターにより稼働し、試料

を片引き形式で引っ張る機構となっている。引張機構は低速・低振動な低バックラッ

シュのウォームギアにより制御され、最大で 2.0 mm の引張が可能となっている。本

ホルダーには加熱ホルダー Model 652 と同様のタンタルヒーター及び冷却水循環機

構が備え付けられており、高温環境下における試料内の転位の挙動も併せて解析する

ことが出来る。本研究では加熱機構を用いずに室温における低炭素鋼内の転位の運動

の様子を観察した。 

 

 

2-3． TEM/STEM における微構造解析法 

 

2-3-1．明視野・暗視野法 5 

 結晶性試料に照射された電子線は、試料を直進して透過する透過波と、結晶に対し

Bragg 反射を起こし入射角と 2θ (θ: Bragg 角) の角度で回折する回折波に分かれる。

OL レンズを通過した電子線は、OL レンズの後焦点面で焦点を結びスクリーン上に拡

大像を形成するが、このとき後焦点面には透過波によるスポットと Bragg 条件を満た

す回折波によるスポットが現れる。これらのスポットの内、対物絞りで透過波を選択
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的に通過させた場合、スクリーン上には明視野 (bright-field: BF) 像が結像され、回折

波を選択的に透過させた場合、暗視野 (dark-field: DF) 像が結像される。BF 像では

Bragg 条件を満たした回折波を除いた透過波のみによる結像となるので、視野内で

Bragg 条件を満たす領域は暗く映り、Bragg 条件から外れた領域は明るく映る。一方

DF 像では、選択した回折波以外の電子線を除き結像するため、選択した回折波のミ

ラー指数に対応する領域のみが明るく映し出される。BF 像観察では試料に存在する

結晶欠陥や析出物などの第二相を複合的に結像し、解析することが可能である。DF 像

観察では試料内の特定の性格の結晶欠陥や、母相と特定の方位関係を有する析出物を

選択的に結像することが可能であり、転位や積層欠陥の性格決定や析出物の形態解析

に非常に有効な手段となっている。 

 

 

2-3-2．原子分解能 STEM 法 

 Haider ら 6 や Krivanek ら 7 による多極子レンズを用いた球面収差補正技術により、

TEM 及び STEM の空間分解能は飛躍的に向上し、現在では原子の直接観察による材

料の微構造解析が一般化している。その中でも STEM における環状検出器を用いた

HAADF-STEM 法は、透過波と回折波の多波干渉による位相コントラストを用いる高

分解能 TEM 法と違い、非干渉像による容易な像解釈が可能であるため特に注目され

ている。  

 試料に入射し散乱した電子は、エネルギーの損失のない弾性散乱電子と試料中の電

子励起などによりエネルギーを失う非弾性散乱電子に大別される。弾性散乱電子は散

乱角 100 mrad 程度の広い範囲で散乱し、非弾性散乱は 1 mrad 程度の狭い散乱角で散

乱する。ところが非弾性散乱の中でも原子の熱振動を励起する熱散漫散乱電子は 100 

mrad 以上においても散乱される。高角度側の散乱には、Rutherford 散乱した電子も含

まれており、透過波を除いた高角度側の環状検出器で電子を検出することにより原子

番号 Z の 1~2 乗に比例したコントラストを有する像を結像することが出来る。高分解

能 TEM 像が defocus 量によりコントラストを大きく変える干渉像であるのに対し、

HAADF-STEM 像はほとんどの場合 defocus 量の変化によるコントラスト変化は現れ

ず、原子カラムの位置が常に輝点として現れる。以上のことから、HAADF-STEM 法

による原子分解能観察は結晶性材料における原子配置や結晶欠陥を原子レベルで解

析する手段として広く用いられている。 
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2-3-3．Lorentz TEM 法 58 

 磁性材料に電子線を入射した場合、電子線は試料内の磁場により Lorentz 力を受け

偏向するため、TEM においてこの偏向した電子を利用することにより試料内の磁区

構造をナノスケールで解析することが可能である。しかしながら汎用的な TEM は対

物レンズにおいて 2 T 程度の磁場が掛かっており、対物レンズ内の試料は電子の入射

方向と平行に磁化されるため、多くの場合適切な観察が不可能である。このような問

題を避けるため、Lorentz TEM 法では対物レンズの上方に試料挿入口を設ける、もし

くは対物レンズの励磁を切り対物レンズ下方に Lorentz レンズを備え付け、試料近傍

が無磁場に近い環境で像を結像する。Lorentz TEM 法において試料の磁区構造を観察

する手法として主に 1．Fresnel 法と 2．Foucault 法があるが、本節では比較的簡便に

観察が可能で、本研究でも用いた Fresnel 法について記述する。 

 Figure 2-4 に Fresnel 法における光線図を示す。面内方向に磁化した試料に入射した

電子は Fleming の左手の法則に従い Lorentz 力を受けるので、Figure 2-4 において紙面

手前方向に磁化した領域に入射した電子は右方向に、逆方向に磁化した領域に入射し

た電子は左方向に偏向する。このような電子線により結像した像において、in-focus で

は磁区構造によるコントラスト変化が無い一方、大きく焦点をずらした像においては

偏向した電子が強め合ったり、また弱め合ったりすることにより磁壁のコントラスト

が生じる。またこのとき、Figure 2-4 に示している Lorentz TEM 像からも分かる通り、

under-focus と over-focus では磁壁のコントラストは反転する。 

 Lorentz TEM 法は磁化の定量解析が出来ない一方で、TEM を用いた他手法による磁

区構造観察手法と比較して簡便に磁区構造を観察することが可能となっている。 

 

2-3-4．電子線ホログラフィ法 

 TEM において試料内の磁化や内部ポテンシャルを定量的に解析する手段として、

電子線を干渉させ電子の位相変化を解析する電子線ホログラフィ法が挙げられる。本

節では電子線ホログラフィ法の中で最も一般的に用いられている off-axis 電子線ホロ

グラフィ法 (off-axis electron holography: OAEH) について記述する。 

 試料を通過した電子は試料の磁化や内部ポテンシャルにより位相及び振幅が変化

する。このような物体波の位相及び振幅の変化 q(r) は式 (2-1) で示される 59。 

 𝑞(𝒓) = 𝑎(𝒓)exp(𝑖𝜙(𝒓)) (2-1) 

ここで a(r) 及び ϕ(r) は試料を通過したことによる振幅及び位相の変化、r は入射電

子に対して垂直な面内に存在する位置ベクトルを示す。汎用的な TEM の結像におい

ては、像強度は | q(r) |2 となり位相情報は失われ振幅の変化のみが記録される。一方
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OAEH では Figure 2-5(a, b)で示されるように、試料を通過した物体波と真空を通過し

た参照波が正に帯電したバイプリズムにより偏向され、スクリーン上で干渉する。こ

のとき、物体波と参照波がそれぞれ − 𝑎ℎ 2⁄  と 𝑎ℎ 2⁄  の角度で干渉したとすると、そ

の散乱振幅 gh(r) は式 (2-2) で示される。 

 ｇ
ｈ

(𝒓) = 𝑎(𝒓)𝑒𝑥𝑝 (−𝜋𝑖
𝑎ℎ

𝜆
𝑥 + 𝑖𝜙(𝒓)) + 𝑒𝑥𝑝 (𝜋𝑖

𝑎ℎ

𝜆
𝑥) (2-2) 

ここで λ は電子線の波長、x は座標 r の成分を示している。(2-2) 式よりホログラム

の積分強度は 

 𝐼ℎ(𝒓) = |𝑔ℎ(𝒓)|2 = 1 + 𝑎2(𝒓) + 2𝑎(𝒓)𝑐𝑜𝑠 [2𝜋
𝑎ℎ

𝜆
𝑥 − 𝜙(𝒓)] (2-3) 

で示され、積分強度に位相変化 𝜙(𝒓) が含まれていることが分かる。このホログラム

に対しフーリエ変換を行うと(Figure 2-5(c))、 

 

ℱ[𝐼ℎ(𝒓)] = 𝛿(𝒖) + ℱ[𝑎2(𝒓)] + ℱ[𝑎(𝒓)𝑒𝑥𝑝(𝑖𝜙(𝒓))]
∗
𝛿 (𝒖 +

𝑎ℎ

𝜆
)

+ ℱ[𝑎(𝒓)𝑒𝑥𝑝(−𝑖𝜙(𝒓))]
∗
𝛿 (𝒖 −

𝑎ℎ

𝜆
) 

(2-4) 

となる。ここで u は逆空間における位置ベクトルである。振幅及び位相の変化はサ

イドバンドと呼ばれる右辺の第 3 項、第 4 項に保存され、例えば第 3 項を選択し逆格

子原点まで 𝑎ℎ 𝜆⁄  だけ移動させフーリエ逆変換すると(Figure 2-5(d, e))、 

 ℱ−1[ℱ[𝑎(𝒓)𝑒𝑥𝑝(𝑖𝜙(𝒓))]
∗
𝛿(𝒖)] = 𝑎(𝑟)𝑒𝑥𝑝(𝑖𝜙(𝑟)) (2-5) 

となり、位相再生像において振幅及び位相の変化が観測されることが分かる。 

 一般的に得られた再生像において、位相変化 𝜙(𝒓) は試料の電場による位相変化と

試料の磁場による位相変化の和として式 (2-6) で表される 60。 

 ϕ(𝒓) = 𝐶𝐸 ∫ 𝑉(𝑥, 𝑦, 𝑧)𝑑𝑧

+∞

−∞

−
𝑒

ℏ
∫ 𝐴(𝑥, 𝑦, 𝑧)𝑑𝑧

+∞

−∞

 (2-6) 

ここで V は磁場ポテンシャル (平均内部ポテンシャル) 、A は入射電子に平行な磁

場のベクトルポテンシャル、 𝐶𝐸 は加速電圧に依存する定数である。電場情報と磁場

情報を定量的に解析する際は、位相再生像においてこれらの情報を分離する必要があ

る。本研究では、TEM 内で対物レンズの励磁を用い試料の磁化を反転させ、互いに逆

方向に磁化した位相再生像を差分することにより両者の情報を分離した。Figure 2-6

において、互いに逆方向に磁化した試料の位相再生像 A 及び B に対し、(A + B) 2⁄  を

行うと電場情報が、(A − B) 2⁄  を行うと磁場情報が抽出されることが分かる。 

 以上の様に OAEH は、位相情報の記録と、コンピュータを用いた位相再生の二段階

のプロセスから電場・磁場の情報を定量的に解析することが可能となっている。 
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2-4． 小括 

 

 本章では本実験で用いた TEM のその場観察法について、それぞれの歴史と試料ホ

ルダーの機構について記述した。また、TEM および STEM を用いた各微構造解析法

に関してもそれぞれ原理を記述した。 
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Figure 2-1. 本実験で用いた冷却ホルダーの模式図. ホルダー後方部のデュワー瓶から

突出した熱伝導性の良い金属ロッド先端に試料は固定され冷却される. 金属ロッドと

外装管はロッド先端部において水平方向及び鉛直方向から伸びた低熱伝導性のピン

で強く固定される.  
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Figure 2-2. 本実験で用いた加熱試料ホルダーの模式図. 試料固定位置の外周にタンタ

ルヒーターが備え付けられており、試料を加熱する機構となっている. ホルダー後部

には冷却水の流入出部が備え付けられている. 
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Figure 2-3. 本実験で用いた引張試料ホルダーの模式図. ホルダー先端から見て後部に

位置するネジ穴が稼働し、試料を片引き形式で引っ張る機構となっている. 
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Figure 2-4. Lorentz TEM における Fresnel 法の原理. 
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Figure 2-5. (a) OAEH の光線図. (b) OAEH により取得されたホログラム. (c) ホログラ

ムの FFT パターン. (d) Fig. 2-5(c)において黄色丸の領域を𝑎ℎ 𝜆⁄ シフトさせマスクした

場合. (e) Fig. 2-5(d)の逆 FFT により得られた位相再生像. 
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Figure 2-6. 得られた位相再生像から電場情報と磁場情報を分離する手法の概略図.  
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第 3 章 Fe3O4の Verwey 転移における磁区構造変化 

の解析 

 

3-1． 緒言 

 

 Fe3O4 (マグネタイト) は天然鉱物として γ-Fe2O3 (マグヘマイト) 及び α-Fe2O3 (ヘマ

タイト) とともに地球上に豊富に存在し、高いスピン分極と高い Curie 温度、及びフ

ェリ磁性を示すことで知られている物質である 61,62。近年では Fe3O4 の様々な特性に

着目し、トンネル磁気抵抗を利用した電子デバイス 61,63,64 や Fe イオンの酸化還元反

応を利用した二次電池 65–67、さらには非毒性な磁性体であることを利用したドラッグ

デリバリーシステム 68,69 など幅広い範囲で応用が検討されている。 

Figure 3-1 に室温における Fe3O4 の結晶構造モデルを示す 62。Fe3O4 は室温で立方晶

系の逆スピネル構造を示し、O2-を頂点とした正四面体配位の中心位置である A サイ

トに Fe3+が占有し、O2-を頂点とした正八面体配位の中心位置である B サイトに Fe2+

と Fe3+が無秩序に占有する 70。このとき B サイト内の Fe2+と Fe3+間で電子がホッピン

グ伝導を示すことにより、Fe3O4 は室温において良好な電気伝導性を示す 71。 

Fe3O4 は 120 K 程度の低温において、Verwey 転移と呼ばれる金属-絶縁体転移を起こ

すことが知られており 72、Verwey 転移において結晶構造は立方晶系から単斜晶系へと

変化し、それに伴い電気抵抗は二桁以上上昇する 73–75 (Figure 3-2)。この急激な電気抵

抗の変化は Fe3O4 の相転移に伴う Fe2+と Fe3+の秩序-無秩序転移に起因すると考えら

れているが 76–80、未だ詳細は明らかになっていない。 

Verwey 転移では電気伝導特性のみならず磁気特性においても大きな変化を示す事

が知られている。例えば、Fe3O4 は室温の立方晶系において磁化容易軸を<111>方向に、

磁化困難軸を<001>方向に示すが、Verwey 転移温度以下の単斜晶系において磁化容易

軸と磁化困難軸をそれぞれ c 軸方向と a 軸方向に示す 73。ここで、立方晶系におけ

る方位を [ℎ𝑘𝑙]𝑐  及び 〈ℎ𝑘𝑙〉𝑐、単斜晶系における方位を [ℎ𝑘𝑙]𝑚 及び 〈ℎ𝑘𝑙〉𝑚 とそれ

ぞれ表すと、Fe3O4 は Verwey 転移の際に、[001]𝑚 が 〈001〉𝑐 のいずれかの方位に沿

うように結晶構造を変化させ (Figure 3-3(a))、例えば[001]m//[001]c、[100]m//[110]c、

[010]m//[1̅10]c のような結晶方位関係を示す 81。また、Verwey 転移温度以下において

磁気ヒステリシス曲線の変曲点が印加磁場の値と等しくなる、いわゆるフィールドメ

モリー効果を示し、さらにフィールドメモリー効果には試料のサイズ依存性があるこ
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とも報告されている 82。このフィールドメモリー効果は転移時に形成された多数の双

晶が磁区構造と相互作用を起こすことによって生じると考えられているため 82、ナノ

スケールにおける双晶と磁区構造の直接的な観察が必要不可欠である。近年、Kasama

らにより OAEH を用いた低温における Fe3O4 の磁区構造及び双晶の観察がなされ、結

晶粒界、結晶磁気異方性、外部磁場が、双晶や磁区の形成に大きな影響を与えること

が報告された 34,81。また、Figuera らはスピン偏極低エネルギー電子顕微鏡 (spin-

polarized low-energy electron microscopy: SPLEEM) を用いた低温観察によって、相転移

時に形成された双晶がジグザグ構造の磁区を形成することを報告した 83。このように

低温における磁区の形成には様々な要因が関わっているため、試料サイズ、外部磁場

の有無や印加方向、観察する結晶方位面それぞれの場合に分けて実験を行い、形成さ

れる磁区の違いを検討する必要がある。本研究では、ナノ粒子と単結晶バルク試料の

Fe3O4に対し Lorentz TEM 及び off-axis 電子線ホログラフィ(off-axis electron holography: 

OAEH) を用いたその場冷却・磁場印加観察を行い、双晶、結晶方位、外部磁場がVerwey

転移時の磁区構造形成に与える影響を調査した。 

 

 

3-2． 実験方法 

 

 本実験では、単結晶バルクの Fe3O4 と水熱合成法により作製された Fe3O4 ナノ粒子

を観察に用いた。単結晶バルクは、FEI (現 Thermo Fisher Scientific) 社製の集束イオン

ビーム (focused ion beam: FIB) Helios NanoLab DualBeam により加速電圧 30 kV で薄膜

化し TEM 用試料とした。本研究では、試料の相転移前後における観察方位を低指数

側に揃えるため、薄膜面の法線方向が [001]c 及び [1̅10]c となるような二種類の試料

を用意した (Figure 3-3(b))。 

Fe3O4 ナノ粒子はヘキサン中に分散させた後、非晶質カーボン支持膜が被覆された

Cu メッシュ上に滴下し TEM 用試料とした。ナノ粒子試料においては、3 次元的な形

状を調査するために電子線トモグラフィを、FEI (現 Thermo Fisher Scientific) 社製 

Titan 80-300 STEM を加速電圧 200 kV で用い行った。結晶性材料の電子線トモグラフ

ィでは、傾斜による Bragg 条件の変化により各傾斜位置において回折コントラストが

不規則変化し、再構築の際にアーティファクトが発生する場合がある。本実験では回

折コントラストの影響を極力減らし、質量-厚みコントラストが支配的な連続傾斜像

を取得するため、HAADF-STEM による電子線トモグラフィを選択した。連続傾斜像

は-65°から+65°の範囲で取得し、-45°から+45°の範囲では 2°ステップ、それ以外の範
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囲では 1°ステップで像を取得した。それぞれの像の位置合わせ及び再構築は、相互相

関法 (Cross correlation) 及び SIRT 法 (Simultaneous iterative reconstruction technique) を

用いて行った。 

ナノ粒子試料及び単結晶バルク試料の汎用的な TEM 観察には FEI (現 Thermo Fisher 

Scientific) 社製 Tecnai G2 F20 を加速電圧 200 kV で用い、Lorentz TEM 及び OAEH に

よる磁区構造観察にはバイプリズム、Cs コレクター、及び Lorentz レンズを搭載した

FEI (現 Thermo Fisher Scientific) 社製 Titan G2 60-300 Holo を加速電圧 300 kV で用い

た。ホログラムを取得する際の試料の面内磁化は、試料ホルダーを ±70° まで傾斜さ

せ、次いで OL レンズの励磁を 100% まで上げ約 1.5 T の磁場を印加することで行っ

た。磁場印加後は OL レンズの励磁を切り、試料ホルダーの傾斜を 0° に戻し観察を

行った。また、その場磁場印加観察は同様に OL レンズの励磁の on/off を利用するこ

とにより行った。その場冷却観察は Gatan 社製の液体窒素冷却ホルダー Model 636 を

用いて行い、Verwey 転移前後における結晶構造、双晶、磁区の変化をそれぞれ観察し

た。ホログラムの再生は Synoptics 社製のソフトウェア Semper によって行った 84。こ

こで、単磁区構造を示すナノ粒子試料においては、面内磁化を ±70° の傾斜及び OL

レンズの on/off により制御し、対向した磁化それぞれの像を差分することにより平均

内部ポテンシャル (mean inner potential: MIP) 及び磁場情報の分離を行った (Figure 2-

6)。一方、単結晶バルク試料は多磁区構造を示し、磁化方向の制御が困難であったた

め、ホログラムの再生像は総合的な位相変化として表し、定性的な解析を行った。 

 

 

3-3． 結果及び考察 

 

3-3-1．単結晶バルク体における Fe3O4 の磁区構造 

 Figure 3-4(a-d) に薄膜面の法線方向がそれぞれ [1̅10]c 及び [001]c となるように切

り出された試料の、室温における TEM 像及びその制限視野回折図形 (selected area 

electron diffraction patterns: SAEDP) を示す。以下、それぞれの試料を Sample [1̅10]c、

及び Sample [001]c とする。Sample [1̅10]c において、薄膜試料は [110]c 方向が試料

の長手方向に向き、[001]c 方向が FIB 加工時に保護膜として蒸着させた Pt 層と直交

するように作製されている (Figure 3-4(a, c))。一方 Sample [001]c において、薄膜試料

は [010]c 方向が試料の長手方向に向き、[100]c 方向が蒸着膜層と直行するように作

製されている (Figure 3-4(b, d))。TEM 像及び SAEDP から、両試料内には転位や積層

欠陥が見受けられず、非常に良質な単結晶であることが分かった。 
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 Figure 3-5(a) に Sample [1̅10]c を磁場中冷却した際のそれぞれの温度における BF-

TEM 像を示す。1.5 T の磁場は薄膜面に対して垂直に印加し、120 K から 5 K ステッ

プで 105 K までの温度範囲を撮影した。120 K から 115 K の範囲においては試料に大

きな変化はなく、110 K で試料の一部に双晶の形成が確認され、105 K において試料

の全面に幅 60±10 nm の双晶が規則正しく一方向に形成される様子が観察された。

Figure 3-5(b) に示す SAEDP では、105 K において単斜晶 Fe3O4 特有の強度の弱い回折

斑点が新たに表れており、試料が立方晶から単斜晶へと相転移したことを示していた。

ここで、一般的に報告されている Verwey 転移温度よりも本実験の転移温度が低かっ

た原因は、試料温度の測定誤差であると考えられる。相転移前後の結晶方位関係は 

[010]m//[1̅10]c を示しており、双晶は [001]m に沿って形成されていることが判明し

た。その後試料を加熱すると、110 K において双晶の消失が確認され、115 K 以上で完

全に消失する様子が確認された。加熱前の試料と同様に加熱後の試料には転位や積層

欠陥などの結晶欠陥は見受けられず、Verwey 転移が完全に可逆的な相転移を示す事

が分かった。 

続いて、同試料をゼロ磁場冷却した際のそれぞれの温度における Lorentz TEM 像を

Figure 3-6(a, b)に示す。ここで、試料内の bend contour と磁壁のコントラストの区別を

つけるため、Figure 3-6(a) には Lorentz TEM 像のオリジナルデータを、Figure 3-6(b) 

には磁壁を破線で表した像を参考として表示している。室温で試料は多磁区構造を示

し、それぞれの磁区が比較的広い範囲で存在していることが分かる。ここで、室温～

120 K の範囲において磁区に 3 重点や 4 重点、5 重点などの存在が確認できるが、こ

れは試料が長方形であるために生じた ”tulip” 構造であると推察される 85。この磁区

は Verwey 転移温度以下である 110 K 以下において試料の先端で微細化する様子が観

察された。Lorentz TEM 像及び SAEDP の解析より、微細化した磁区は[001]m に伸び

て形成されていた (Figure 3-6(b), Figure 3-7(a))。これは単斜晶 Fe3O4 の磁化容易軸であ

り、微細化した磁区は単斜晶 Fe3O4 の磁化容易軸方向に磁化されていることが推察さ

れた。これにより Verwey 転移後の磁区の微細化の原因は結晶磁気異方性が極端な一

軸磁気異方性に変化したためであることが示唆された。また、転移後の SAEDP を観

察したところ、相転移前後の結晶方位関係は磁場中冷却の場合と同様に 

[010]m//[1̅10]c を示していた (Figure 3-7(a))。 

Verwey 転移による双晶の形成に着目してみると、ゼロ磁場冷却では磁場中冷却で

見られたような [001]m に平行な双晶の形成が確認されなかった (Figure 3-6(a))。95 K

において同試料を高倍率で観察したところ、Figure 3-7(b) に示すように双晶は [100]m 

に沿って規則正しく形成されていることが判明した。双晶の幅は 40±10 nm 程度であ
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り、磁場冷却の場合に比べ 20 nm ほど狭くなっていた。以上の事より、Sample [1̅10]c 

において [1̅10]c 方向に外部磁場を印加した場合、本来ゼロ磁場中で [100]m 方向に形

成される双晶が [001]m 方向へと向きを変えることが判明した。 

 磁場中冷却及びゼロ磁場冷却それぞれの場合において、磁化の様子を詳しく解析す

るために OAEH によるホログラムの取得を行った。Figure 3-8(a-c) はそれぞれ 95 K に

おける(a) 磁場中冷却組織の位相再生像、(b) ゼロ磁場冷却組織の位相再生像、(c) 磁

場冷却組織中に生じた 180° 磁壁の位相変化に関するラインプロファイルである。こ

こでホログラムは磁場中冷却及びゼロ磁場冷却それぞれの場合において共に、試料を

+70° 傾斜させ OL レンズの励磁によって 1.5 T の磁場を試料面内方向に印加した後、

OL レンズの励磁を off にして試料傾斜を 0° に戻し、ゼロ磁場の環境で取得した。 

Figure 3-8(a) において、磁区は[001]m 方向へ平行に形成された双晶間に形成されて

おり、全体としてジグザグ状の構造を示していた。ここで、Figure 3-8 に示す色相環は

磁化方向及び磁化の強さを表している。各ジグザグ構造は約 134° のなす角を示して

おり、ジグザグ構造全体として磁化方向は [100]m 及び [1̅00]m 方向に向いていた。一

方、Figure 3-8(b) では磁区は[001]m 方向に平行に形成された双晶と相互作用を示さず、

典型的な磁区のみが観察された。 

Figure 3-8(a) には磁区のジグザグ構造のほかに 180° 磁壁の存在も確認され、180° 

磁壁内部には 100 nm 程のサイズの渦状磁区が複数形成されていることが判明した。

この渦状磁区は 180° 磁壁における磁壁エネルギーを緩和させるために形成されたも

のだと考えられる。一般的に、180° 磁壁における磁壁エネルギーの緩和の際には、磁

壁内部に ”cross-tie” 構造を形成することが知られているが 86、Figure 3-8(a) において

180° 磁壁は双晶を横断するように存在していたため、複雑な渦状磁区を形成したと

推察される。Figure 3-8(c) に示す 180° 磁壁における位相変化のラインプロファイル

によると、位相変化の幅すなわち磁壁の幅は 65 nm であり、磁場中冷却組織に形成さ

れた双晶の間隔とおおよそ等しいことが判明した。すなわち、磁場中冷却組織に形成

された双晶の間隔は、ジグザグ構造における緩やかな磁壁を形成するために十分な幅

であったと考えられる。 

ここで、磁場中冷却組織で生じた磁区のジグザグ構造形成メカニズムと、ゼロ磁場

冷却組織で磁区のジグザグ構造が現れなかった原因に関して、単斜晶の一軸磁気異方

性を踏まえながら考察する。3-1 節で述べたように、Fe3O4 は単斜晶系において [100]m 

方向に磁化困難軸を、[001]m 方向に磁化容易軸を持つ。磁場中冷却組織において、双

晶は磁化容易軸である [001]m 方向に平行に形成されており、さらに磁区のジグザグ

構造は全体として磁化困難軸である [100]m 方向に磁化を示していた。このとき、双
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晶に沿って磁区のジグザグ構造を形成することにより、各磁区において磁化の方向は

磁化困難軸から外れた方向を向くことが出来る。これにより磁化困難軸に平行に磁化

する場合と比較して磁気異方性エネルギーを小さくすることが可能となる。すなわち、

磁場中冷却組織における磁区のジグザグ構造は磁気異方性エネルギーを小さくする

ために形成されたものであると推察される。Figure 3-9 は磁場中冷却組織における複

数の磁区を観察した例であるが、磁化方向が磁化困難軸に沿っている赤色と緑色の領

域ではジグザグ構造が明瞭であるのに対し、磁化困難軸から外れているオレンジ色の

領域では、磁化困難軸からの磁化方向の回避が必要ないためジグザグ構造が不明瞭と

なっており、上記の推察を支持する結果となっている。また、双晶が磁化困難軸であ

る [100]m 方向に平行に形成されている場合、ジグザグ構造の形成が磁気異方性エネ

ルギーの緩和に寄与しない。よってゼロ磁場冷却組織においては磁区のジグザグ構造

の形成が見られず、典型的な磁区構造のみが存在したと考えられる。 

 Figure 3-10 に Sample [001]c を磁場中冷却した際の、Verwey 転移前後の TEM 像及

び SAEDP を示す。相転移前後で結晶方位は [001]ｍ//[001]c の関係を示し、双晶は

Sample [1̅10]c で見られたような規則的な形成ではなく、[1̅10]m 及び [110]m 方向に

沿って疎らに形成されていた。Figure 3-11 は磁場中冷却した Sample [001]c の 95 K に

おける Lorentz TEM 像である。試料に対して垂直方向に磁場を印加した際 (Figure 3-

11(a))、磁壁は典型的な ”labyrinth” 構造を示し 85、磁化容易軸である [001]ｍ 方向に

磁化されていることが確認された。試料に対し面内方向に磁化した場合においても

(Figure 3-11(b))、磁化は同様に[001]ｍ 方向を示した。一般的に薄膜試料の場合、磁化

は形状磁気異方性により面内方向が優勢であるが、単斜晶系 Fe3O4において磁化は形

状磁気異方性よりも結晶磁気異方性に依存することが判明した。 

Figure 3-12 は Sample [001]c をゼロ磁場冷却した際の、95 K における Lorentz TEM

像、SAEDP、形成された双晶の TEM 像である。ゼロ磁場冷却において、試料内の磁

区は一部 labyrinth 構造を示し、大部分の領域が一つの大きな磁区となっていた。相転

移前後において結晶方位は [11̅0]ｍ//[001]c の関係を示し、規則的な双晶が[110]ｍ 方

向に形成されていた。ゼロ磁場冷却後、この試料に対し 95 K において磁場を薄膜面

法線方向である [11̅0]ｍ に平行に印加したところ、結晶方位は [11̅0]ｍ 方向から 

[001]ｍ 方向へと変化し、さらに規則的な双晶が消失する現象が見られた (Figure 3-13)。

すなわち、磁場印加後の試料組織及び結晶方位は、Figure 3-10 で示した磁場中冷却で

観察された結果と等しくなり、Sample [001]c の場合は Verwey 転移後における磁場印

加も試料の状態を著しく変化させることが分かった。 
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3-3-2． ナノ粒子における Fe3O4の磁区構造 

 Figure 3-14(a-d) に本研究で用いた Fe3O4 ナノ粒子の室温における BF-STEM 像、原

子分解能 HAADF-STEM 像、HAADF-STEM トモグラフィによる三次元再構築像、及

びナノ粒子の三次元的な模式図を示す。二次元観察の結果、ナノ粒子は粒界や転位、

積層欠陥のない単結晶であった。また立方体の一辺は約 160 nm であり、各面は [001]c 

方向に対応していた。三次元観察の結果、ナノ粒子は各頂点が切り落とされた切頂六

面体を示していた。切頂面と{001}面は、{001}面と{111}面のなす角である 125.3° を

示していたため、各切頂面は{111}面であることが判明した。 

 Figure 3-15 はそれぞれ、上記ナノ粒子が単体、三連結、六連結の状態で分散してい

た視野における OAEH のホログラム及び残留磁気の位相再生像である。単体のナノ

粒子において磁区は渦状に形成されており(Figure 3-15(a,b))、三連結ナノ粒子では連結

鎖の長手方向に磁化し、先端のナノ粒子一部において渦状磁区を形成していた 

(Figure 3-15(c,d))。また、三連結ナノ粒子において連結鎖の長手方向の磁化は切頂六面

体の[001]c 方向からわずかに角度を持っていた。これは立方晶の磁化困難軸 〈001〉𝑐 

方向への磁化を回避し、磁化容易軸である 〈111〉𝑐 方向に近い方向へ磁化したことを

示しており、三連結ナノ粒子において磁化は結晶磁気異方性に依存することが示唆さ

れた。一方、Fgirue 3-15(e,f) に示す六連結ナノ粒子では、磁化は [001]c 方向へ完全に

平行な連結鎖の長手方向に磁化しており、ナノ粒子が直線状に多数連結した場合、磁

化は形状磁気異方性に従うことを示していた。本実験では、TEM 内で OL レンズを用

いた磁化反転が簡便な形状磁気異方性依存の六連結ナノ粒子に関してその場冷却

OAEH を行い、各温度における電場情報と磁場情報の定量解析を行った。 

 Figure 3-16 にそれぞれ六連結ナノ粒子の室温及び 95 K におけるホログラム、残留

磁気の位相再生像、平均内部ポテンシャルの位相再生像を示す。Figure 3-16(a, b) のホ

ログラムでは各温度でナノ粒子に大きな変化は見られず、95 K においてナノ粒子内に

はバルク試料で見られたような双晶の形成は見られなかった。Figure 3-16(c,d) の残留

磁気の位相再生像では、各温度ともに磁化は連結鎖の長手方向であり、95 K において

磁化がわずかに大きくなっていることが確認された。室温において連結鎖内の磁化方

向がわずかに歪んでいるが、これはナノ粒子の回折コントラストによるアーティファ

クトである。残留磁気の位相再生像から測定される位相変化値から、以下の式を用い

て連結鎖の磁束密度を測定した 60。 

  𝚫𝝓𝒎 = 𝟐. 𝟎𝟒𝟒 (
𝒆

ℏ
) |𝑩⊥|𝒂𝟐  (3-1) 

ここでΔ𝜙𝑚は磁化に由来する位相変化、𝑒 は電気素量、ℏ は換算プランク定数、𝐵⊥ は

磁束密度である。また、𝑎 は球状磁性体の半径であるが、ここではナノ粒子の一辺の
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長さの 1/2 に置き換えている。室温における連結鎖の磁束密度は 0.52 T と算出され、

95 K における磁束密度は 0.67 T と算出された。Figure 3-16(e,f) の平均内部ポテンシャ

ルの位相再生像からは、以下の式を用いて平均内部ポテンシャルを測定した 60。 

  𝚫𝝓
𝒆
(𝒙, 𝒚) = 𝑪𝑬𝑽𝟎𝒕(𝒙, 𝒚)   (3-2) 

ここでΔ𝜙𝑒(𝑥, 𝑦) は静電場の電位に由来する位相変化、𝐶𝐸 は TEM の加速電圧に依存

する定数で 300 kV の場合 6.53 × 106 rad/Vm、𝑉0 は平均内部ポテンシャル、 𝑡(𝑥, 𝑦) は

試料の厚みである。これにより室温における平均内部ポテンシャルは 17.3 V、95 K に

おける平均内部ポテンシャルは 18.4 V と算出された。同様の測定を他の温度域でも

行い連結鎖の磁束密度及び平均内部ポテンシャルそれぞれの温度依存性を調査した。

Figure 3-17 に結果を示す。Figure 3-17(a) において、磁化は試料温度が下がるとともに

大きくなる傾向にあった。この磁化の振る舞いはバルク体の Fe3O4 において一般的な

ものである 87。バルク体の Fe3O4 では、Verwey 転移温度において磁化は不連続に変化

することが報告されているが 87、本実験における Verwey 転移温度と予想される 110 K

付近においても磁束密度は緩やかに上昇するのみで大きな変化はなく、ナノ粒子にお

いて Verwey 転移前後で磁化に特異な変化は生じないことが示唆された。Figure 3-17(b) 

において、平均内部ポテンシャルは 110 K まで緩やかに上昇し、110 K 以下で急激に

上昇する様子が確認された。平均内部ポテンシャルは物質の構成元素と密度に依存す

るため、一般的には温度依存性は無い。本実験で見られた平均内部ポテンシャルの上

昇は、冷却によって生じた試料の電気抵抗上昇による電子線の charge-up に由来する

ものであると考えられる。Figure 3-2 に示す通り、Fe3O4 は室温から Verwey 転移温度

までの温度域において半導体的な電気伝導性を示し、温度低下とともに電気抵抗は大

きくなる。これによって電子線の charge-up が試料の冷却とともに大きくなり、位相

変化に現れたと考えられる。また、110 K において平均内部ポテンシャルが急激に上

昇したことから、この温度において電気抵抗に急激な変化が生じた、すなわち Verwey

転移が生じたと考察される。 

 

 

3-4． 小括 

 

 本章では、低温で生じる Fe3O4 の Verwey 転移に関して、Lorentz TEM 及び OAEH に

おけるその場冷却観察及びその場磁場印加観察を行い、バルク体とナノ粒子それぞれ

の場合における Fe3O4 の結晶構造及び磁区構造の変化を直接的に観察した。以下に本
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実験で得られた知見を記述する。 

 

・薄膜の法線方向が [1̅10]c 方向となるように切り出された単結晶薄膜試料に対して

磁場中冷却を行った結果、相転移前後で結晶方位は [010]m//[1̅10]c の関係を示し、双

晶は[001]m 方向に沿って規則正しく形成された。双晶間には磁区が形成され、全体と

してジグザグ構造を示していた。同試料のゼロ磁場冷却において双晶は [100]m 方向

に沿って規則正しく平行に形成され、磁区との相互作用を示さなかった。磁区のジグ

ザグ構造は磁化困難軸への磁化を回避するために形成されたものであると推察され

た。 

 

・薄膜の法線方向が [001]c 方向となるように切り出された単結晶薄膜試料に対して

磁場中冷却を行った結果、相転移前後で結晶方位は [001]m//[001]c の関係を示し、磁

区は ”Labyrinth” 構造を示した。ゼロ磁場冷却においては、相転移前後で結晶方位は

[11̅0]ｍ//[001]c の関係を示し、規則的な双晶が[110]ｍ 方向に沿って形成されていた。

相転移後に試料に対して磁場を [11̅0]ｍ に平行に印加したところ、結晶方位が[11̅0]ｍ 

方向から [001]ｍ 方向へ回転し、さらに規則的な双晶が消失する様子が観察された。 

 

・ナノ粒子において、試料内の磁束密度は温度の低下とともに大きくなる傾向にあっ

た。この磁束密度の上昇は Verwey 転移時において特異な変化を見せず、転移前後に

おいても緩やかに上昇するのみであったことから、ナノ粒子において Verwey 転移前

後で磁化に特異な変化は生じないことが示唆された。 

 

 

 

 

 

 

 

 

  



33 

 

 

Figure 3-1. 室温における Fe3O4 の結晶構造. O2-を頂点とした正四面体配位の中心位置

である A サイトに Fe3+が占有し、O2-を頂点とした正八面体配位の中心位置である B

サイトに Fe2+と Fe3+が無秩序に占有する. 結晶構造描写には Vesta を用いた 88. 

 

 

Figure 3-2. Fe3O4 の電気伝導率と温度の関係 73. 
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Figure 3-3. (a) Fe3O4 の Verwey 転移における立方晶と単斜晶の結晶方位関係. 破線が立

方晶を、実践が単斜晶を表す. (b) 本実験で作製した FIB 試料の結晶方位面. 赤色が

Sample [001]c を、水色が Sample [1̅10]c を表す. 
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Figure 3-4. (a) Sample [1̅10]c の TEM 像. (b) Sample [001]c の TEM 像. (c) Sample [1̅10]c の

SAEDP. (d) Sample [001]c の SAEDP. 
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Figure 3-5. (a) Sample [1̅10]c の磁場冷却観察における各温度での BF-TEM 像. (b) Fig. 

3-5(a)のそれぞれの温度における SAEDP. 
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Figure 3-6 (a) Sample [1̅10]cのゼロ磁場冷却における各温度での Lorentz TEM 像. (b) Fig. 

3-6(a)の磁壁のコントラストを破線で示した像. 
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Figure 3-7. (a) Sample [1̅10]cのゼロ磁場冷却における 95 KでのSAEDP. (b) Sample [1̅10]c

のゼロ磁場冷却で形成された双晶の BF-TEM 像. 

 

 

 

 

 

  



39 

 

 

 

 

 

 

Figure 3-8. (a) Sample [1̅10]c の磁場冷却で形成された双晶組織における位相再生像. (b) 

Sample [1̅10]c のゼロ磁場冷却で形成された双晶組織における位相再生像. (c) Fig. 3-

8(a)で観察された 180° 磁壁における位相変化のラインプロファイル. ラインプロフ

ァイルは Fig. 3-8(c) 左上部に示されるグレースケールで表示した位相再生像の白矢

印の方向に対して取得された. 
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Figure 3-9. Sample [1̅10]c の磁場冷却で得られた様々な磁区を含む領域の位相再生像. 

a 軸方向に平行に磁化されている赤色及び緑色の領域ではジグザグ構造が明瞭である

のに対し、a 軸から外れた方向に磁化されているオレンジ色の領域ではジグザグ構造

が不明瞭になっている. 
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Figure 3-10. (a) Sample [001]c の室温における BF-TEM 像. (b) Sample [001]c の磁場冷却

における 95 K での BF-TEM 像. (c) Fig. 3-10(a)の SAEDP. (d) Fig. 3-10(b)の SAEDP. 
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Figure 3-11. (a) Sample [001]c の磁場冷却において面外方向に磁場印加した際の 95 K で

の Lorentz TEM 像. (b) Sample [001]c の磁場冷却において面内方向に磁場印加した際の

95 K での Lorentz TEM 像. 
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Figure 3-12. (a) Sample [001]c のゼロ磁場冷却における 95 K での Lorentz TEM 像. (b) 

Fig.3-12(a)においてゼロ磁場で取得した SAEDP. (c) Sample [001]c のゼロ磁場冷却で形

成された双晶の TEM 像. 
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Figure 3-13 (a) Sample [001]c のゼロ磁場冷却で得られた双晶の BF-TEM 像. (b) Fig. 3-

13(a) の SAEDP. (c) Sample [001]c においてゼロ磁場冷却を行い、95 K で磁場を印加し

た際の BF-TEM 像. (d) Fig. 3-13(c)の SAEDP. 
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Figure 3-14. (a) Fe3O4 ナノ粒子の BF-STEM 像. (b) Fig. 3-14(a)の赤丸で囲まれた領域の

HAADF-STEM 像. (c) Fe3O4 ナノ粒子の三次元再構築像. (d) Fig. 3-14(c)の模式図. 
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Figure 3-15. (a) 単体として存在した Fe3O4 ナノ粒子のホログラム. (b) Fig. 3-15(a)の残

留磁気の位相再生像. (c) 三連結した Fe3O4 ナノ粒子のホログラム. (d) Fig. 3-15(c)の残

留磁気の位相再生像. (e) 六連結した Fe3O4 ナノ粒子のホログラム. (f) Fig. 3-15(e)の残

留磁気の位相再生像. 
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Figure 3-16. (a) 六連結した Fe3O4 ナノ粒子の室温におけるホログラム. (b) 六連結した

Fe3O4 ナノ粒子の 95 K におけるホログラム. (c) Fig. 3-16(a)の残留磁気の位相再生像. 

(d) Fig. 3-16(b)の残留磁気の位相再生像. (e) Fig. 3-16(a)の平均内部ポテンシャル. (f) Fig. 

3-16(b)の平均内部ポテンシャル. 
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Figure 3-17. (a) 六連結した Fe3O4 ナノ粒子の各温度における磁束密度. (b) 六連結した

Fe3O4 ナノ粒子の各温度における平均内部ポテンシャル. 
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第 4 章 Cu 添加 Al-Mg-Si 系合金における時効析出物 

    の構造変化の解析 

 

4-1． 緒言 

 

 アルミニウム (Al) は地球の地殻を構成する元素の内、O、Si に次いで 3 番目に多

い元素であり、今日では産出されるボーキサイトから製錬されている。Al の比重は Fe

や Cu と比較して 1/3 程度であり、軽量かつ高い比強度を示すため、建築物や輸送機

器など構造用金属材料としての利用が盛んとなっている。特に省エネルギーが求めら

れている現代において、Al が輸送機器に産業応用される割合は非常に高い 89,90。Al は

Mg、Mn、Cu、Si、Zn などの元素を添加することで主に固溶強化や析出強化による高

強度化を図ることが出来 91,92、構造用材料として用いられている Al はほとんどのも

のが合金化されている。固溶強化は、母相中に固溶した溶質原子と母相原子の寸法差

による歪み場が転位と相互作用をすることにより強度が上昇する強化機構であり、固

溶強化型合金として 3000 系 (Al-Mn)、4000 系 (Al-Si)、5000 系 (Al-Mg) が挙げられ

る 91。析出強化は、母相内に微細に分散した析出物が転位と相互作用を起こすことに

より強度が上昇する強化機構であり、析出強化型合金として 2000 系 (Al-Cu)、6000 系 

(Al-Mg-Si)、7000 系 (Al-Zn-Mg) が挙げられる 92。これらの析出強化型合金は熱処理

型合金であり、熱処理の時間経過とともに強度が上昇する、いわゆる時効硬化現象を

示す。 

時効硬化現象は 1906 年に Wilm により Al-Cu-Mg 系合金において初めて見出された

93,94。発見当時、この時効硬化現象の原因に関しては不明であったが、1938 年に Guinier

と Preston が X 線回折により Al-Cu 系合金の母相内に構造を持った Cu 原子の集合体

が存在することを発見し 95,96、時効硬化メカニズムを説明するための大きな指針とな

った。彼らが発見した合金原子の構造体は今日において Guinier-Preston zone (G.P. zone) 

と呼ばれ、その構造や転位との相互作用、発現メカニズムなど多くの研究がなされて

いる 97–105。特に G.P. zone や析出物と転位との相互作用を明らかにすることは、析出

強化型合金の強化メカニズムを正しく理解する上で最重要課題である。室温における

析出強化は、転位が G.P. zone/析出物をせん断する cutting-モデル (Figure 4-1(a)) と、

転位が析出物周囲に転位ループを形成し通過する Orowan-モデル (Figure 4-1(b)) が挙

げられる。Cutting-モデルでは析出物のサイズが大きくなるほど転位のピン止め力が
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大きくなるが、せん断が困難なサイズまで析出物が粗大化すると転位は Orowan-モデ

ルに従い析出物を通過し、ピン止め力は低下する (Figrue 4-2)104。析出強化がどちらの

モデルに従うかは、析出物のサイズのみならず析出物の構造や母相との整合性に依存

するため、析出物の構造、形態、成長過程の解明が合金の析出強化メカニズムを明ら

かにするための糸口となる。合金内に分散する微細な析出物を詳細に解析するために

は TEM/STEM によるナノスケール観察が必要不可欠であり、これまで Al-Cu 系、Al-

Mg-Si 系、Al-Zn-Mg 系 Al 合金において TEM/STEM を用いた様々な析出物の微構造

解析がなされてきた 106–115。この中でも Al-Mg-Si 系合金は、添加元素が Al に隣り合

う Mg と Si であることから解析結果に不明瞭な点が多く、現在においても微構造に

ついて議論の尽きない材料である。 

 Al-Mg-Si 系合金は析出強化型 Al 合金の中で中程度の強度を持ち、加工性と耐食性

に優れていることから建築部材から輸送機器に至るまで広い範囲で応用されている

合金である 116–119。時効により発現した G.P. zone は時効時間の経過とともに準安定相

から安定相までの変態を示し、現在において析出過程は次のように提唱されている

111,112,120–123。 

 

過飽和固溶体 → 原子クラスター → G.P. zones  

→ 準安定 β” 相 → 準安定 β’, U1, U2, Β’ 相 → 安定 β 相.  

 

この析出過程やピーク時効における合金の硬さは、Mg と Si の添加量の割合や他合金

元素の微量添加により変化することが知られている 102,110,124–128。特に、Cu の添加は

Al-Mg-Si 系合金において強度を大きく上げるため、実用材料として広く用いられてい

る。Cu 添加に伴う強度上昇は析出過程の変化によるものであると考えられており、

現在においてその析出過程は次のように提唱されている 123,129–134。 

 

過飽和固溶体 → 原子クラスター → G.P. zones  

→ 準安定 β”, L, C, QP, QC 相 → 準安定 β’, Q’ 相 → 安定 Q 相. 

 

 Table 4-1 に現在報告されている Al-Mg-Si-(Cu) 系合金における析出物の形態、構造、

組成をまとめた。この中でも特に β” はピーク時効における主な析出物であり、数多

くの研究がなされている。これまでに第一原理計算や微構造解析の知見から、β” は

単斜晶系で組成は Mg5Si6
111,135 や Al2Mg5Si4

136、 Al3Mg4Si4
120 等が提唱されている。 
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Wenner らは原子分解能 STEM-EDS 法を用いて粗大に成長させた β” の組成解析を行

い、その組成が Al2Mg5Si4 であることを実験的に明らかにした 137。しかしながら、β” 

の組成は添加元素の割合や析出物のサイズに依存することが予想されているため 123、

Wenner らが示した β” の組成は亜時効における β” の組成と異なる可能性がある。さ

らに亜時効における β” は Cu に由来する析出物 (C, QP, QC) の生成サイトになると

予想されているため、亜時効における β” の詳細な解析が昨今の課題である。加えて、

これまでに報告された Al-Mg-Si 系合金の微構造解析はほとんどが静的に観察された

結果をもとにしたものであるため、析出物の生成・変態過程や成長の様子を動的に捉

えることが詳細な析出物の成長メカニズムを明らかにする上で効果的であると考え

られる。 

 本研究では、原子分解能 HAADF-STEM 法及び STEM-EDS 法を用いた静的観察及

び BF-TEM 法を用いたその場加熱観察を行うことで、Cu が添加された Al-Mg-Si 系合

金における析出物の形態、構造、組成、成長過程を詳細に調査した。 

 

 

4-2． 実験方法 

 

 本研究で用いた合金の組成を Table 4-2 に示す。本研究では Mg が 0.43 mass%、Si が

1.0 mass% 添加された合金に対して、Cu が無添加の試料である 4M10S 合金及び Cu

が 0.17 mass%添加された 6016 合金を実験に用いた。両合金は 823 K で 1.8 ks の溶体

化処理後に冷水で急冷し、その後直ぐに 453 K で時効を施した。各時効時間における

合金の硬さは、明石製作所社製のマイクロビッカース硬さ試験機 MVK-H1 を用いて

荷重 0.5 kgf、荷重印加時間 10 s で 5 点測定し、平均値を割り出すことによって測定し

た。 

 TEM 用試料は E.A. Fischione Instruments 社製のツインジェット電解研磨装置 Model 

110 を用いて薄膜化した。電解液は HClO4 及び C2H5OH を 1:9 の割合で混合させた溶

液を用い、電流値 20~30 mA、電圧値 20~30 V の条件で電解研磨を行った。 

原子分解能像 ADF-STEM 観察は、球面収差補正装置及び冷陰極電界放出型熱電子

銃を搭載した JEOL 社製 JEM-ARM200CF を加速電圧 120 kV で用いて行った。ここ

で 4M10S 合金では析出物が Mg、Al、Si の軽い元素により構成されているため、検出

角を 45-180 mrad に設定した中角環状暗視野 STEM (middle-angle ADF-STEM: MAADF-

STEM) により観察を行った。一方 6016 合金では析出物が Mg、Al、Si 及び Cu によ

り構成されているため、検出角を 90-370 mrad に設定し、質量-厚みコントラストが支
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配的な HAADF-STEM により観察を行った。原子分解能 STEM 像は観察における試料

ドリフトの影響を低減し像質を向上させるため、同一視野をピクセルサイズ 512×512、

スキャン速度 3 μs/pixel により複数枚取得し、HREM research 社製 SmartAlign を用い

て non-rigid registration 法により重ね合わせを行った 138。 

 原子分解能 STEM-EDS は電子線照射による試料損傷を最小限にするため、JEM-

ARM200CF において加速電圧 60 kV で実験を行った。STEM-EDS において特性 X 線

は検出角 2.0 sr のシリコンドリフト検出器 (silicon drift detector: SDD) により検出し、

EDS マップはピクセルサイズ 256×256、スキャン速度 46 μs/pixel で連続スキャンする

ことにより取得した。 

 その場加熱 TEM 観察は球面収差補正装置及びショットキー型電子銃を搭載した

JEOL 社製 JEM-ARM200F を加速電圧 200 kV で用いて行った。試料は 1.8 ks 時効さ

れたものを用い、Gatan 社製 Model 652 により昇温速度 10 °C/min で加熱し 453 K に

て保持した。撮影は加熱開始より 1 時間毎に行い、撮影時以外はビームバルブを閉じ

ることで電子線照射による試料損傷を最小限に抑えた。 

   

    

4-3． 結果及び考察 

 

4-3-1． 静的観察による析出物の微構造解析 

 Figure 4-3 に 4M10S 合金及び 6016 合金の各時効時間におけるビッカース硬さを示

す。溶体化処理材 (時効 0 s) において 6016 合金のビッカース硬さは 42.8±0.8 HV で

あり、38.8±0.3 HV を示した 4M10S 合金よりもわずかに硬かった。これは Cu 添加に

よる固溶強化に起因するものであると考えられる。両合金の硬さは 300 s においてお

およそ等しくなり、両合金における固溶強化量と析出強化量が等しくなったことが窺

えた。ピーク時効である 7.2 ks では、6016 合金は 112.2±0.8 HV、4 M10S 合金は 104.5±1.2 

HV を示し、従来の報告通り Cu 添加による強度上昇が本合金でも現れたことが分か

った 124,125。 

 Figure 4-4(a,b) に両合金の 1.8 ks 時効材における析出物の BF-TEM 像及び SAEDP

を示す。両合金において母相の 〈001〉 方向に成長した針状析出物は、母相との整合歪

みによる coffee beans コントラストを呈し、均一に分散していた。それぞれの合金に

おいて、析出物のサイズ及び数密度を測定したところ (Table 4-3)、両合金において析

出物のサイズや分散状態に大きな違いは無いことが分かった。すなわち 1.8 ks 時効材
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において、両合金の硬さの違いは析出物のサイズや数密度によるものではなく、析出

物の構造の違いに起因するものであることが示唆された。 

 1.8 ks 時効材において、両合金における析出物の形態、構造の違いを解析するため、

ADF-STEM による原子分解能像観察を行った。Figure 4-5(a) に 4M10S 合金で観察さ

れた典型的な β” の断面観察像を示す。ここで、本研究では Figure 4-5(b) の β” の模

式図に示される破線円で囲まれた構造を β” の副単位胞と見なし解析を行った。Figure 

4-5(a) において、観察された β” は結晶内に複数の欠陥を持ち無秩序構造を有してい

た。無秩序な構造を持つ β” は主に Al-Mg-Si-Cu 系合金において報告されているが

127,130、時効初期において Cu 無添加である Al-Mg-Si 系合金でも観察されることが判

明した。 

 Figure 4-6、Figure 4-7 に 6016 合金で観察された析出物の断面観察像及びその模式

図を示す。6016 合金において、秩序構造及び無秩序構造を有する 2 タイプの β” が観

察された。Figure 4-6(a,b) において、β” は 6 つの β” 副単位胞により構成され、平行

四辺形上の一つの単位胞として母相内に存在していた。β” の原子カラムには他カラ

ムと比較して明るい原子カラムが複数確認され、β” 内部に Cu 原子が一部置換してい

ることが示唆された。Figure 4-6(c,d) に示す無秩序構造を持つ β” において、析出物内

部には Cu 原子による輝点を含まない三回対称構造が存在していることが分かった。

この三回対称構造は Figure 4-7(a,b) に示す Cu 原子由来の三回対称構造に非常によく

似ていることが分かった。Figure 4-7(a,b) では複数の β” の副単位胞の中に Ding ら 127

により報告されている Cu 由来の三回対称構造 “Cu sub-unit cluster” が存在している

ことが分かった。Figure 4-7(a,b) に示す析出物は Cu sub-unit cluster の介入により無秩

序構造を有しており、Al-Mg-Si-Cu 系合金において無秩序構造を有する析出物は β” 内

部に Cu 原子由来の構造が発現することにより生じるものであることが示唆された 130。

Figure 4-7(c,d) では、先行研究において時効後期析出物として報告されている Q’ が

すでに無秩序構造を有する析出物内部に発現している様子が観察された。析出物内部

において一つの Q’ の副単位胞は β” の副単位胞に囲まれて存在していた。もう一方

の Q’ の副単位胞は析出物界面において母相と整合性良く存在しており、この Q’ の

副単位胞は析出の途中段階であることが窺えた。 

 Figure 4-8(a-g) に 6016 合金で観察された秩序構造を持つ β” の原子分解能 STEM-

EDS マップ及びその模式図を示す。観察された β” は二つの単位胞から成り、さらに

Figure 4-8(a-f) から分かるように Mg、Al、Si 及び少量の Cu から構成されていた。β” 

の組成は過去に Mg5Si6
111,135 や Al2Mg5Si4

136、 Al3Mg4Si4
120 等が提唱されていたが、本

実験において Mg と Al が共存する原子カラムが存在することが確認され(Figure 4-
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8(b,c,f,g))、いずれの組成とも合致しないことが示唆された。ここで、本実験の結果を

もとに β” の組成を考察する。β” は単斜晶系であり、Andersen らが提唱するモデルを

参考にすると Figure 4-9(a) に示す様に原子カラムは Mg1 ~ Mg3 及び Si1 ~ Si3 カラム

に分類できる。Figure 4-9(b) に示す本研究で判明した原子配列を Figure 4-9(a) と照ら

し合わせると、Si3 の原子カラムの位置に Al が、Mg1 の原子カラムの位置に Mg と Al

が存在することが分かった。ここで β” の単位胞の b 軸は原子 1 個もしくは 2 個で構

成されているため (Figure 4-9(c))、Mg1 カラム (Mg/Al カラム) に Mg と Al が規則的

に配列したとすると、b 軸において単位胞を組むことが出来ない。すなわち、Mg/Al

カラムにおいて Mg と Al はランダム配向しており、その組成は Figure 4-9(b) に示す

様な Al2+xMg5-xSi4 であることが判明した。 

Figure 4-8(e) では少量の Cu 原子が β” に存在している様子が窺えた。Cu 原子の置

換サイトを注意深く観察したところ、Cu原子は β” のAlカラムのみに存在しており、

β” において Cu は Al サイトにおいて置換することが判明した。 

 以上の結果より、時効初期段階の析出過程は以下の様に予想される。 

 

(1) 時効初期において秩序構造を有する β” の Al サイトに Cu 原子が置換し、Cu sub-

unit cluster の形成サイトとなる (Figure 4-10(a))。 

(2) (1) における β” 内の Cu 原子と、同様に時効初期において形成された無秩序構造

の析出物内に形成された Cu 原子を含まない三回対称構造が、Cu sub-unit cluster を

形成する (Figure 4-10(b,c))。 

(3) 形成された Cu sub-unit cluster が QP や QC を介して Q’へと相変態する (Figure 4-

10(d))。 

 

また、6016 合金の強度上昇メカニズムに関して、両合金において析出物のサイズ及び

数密度に変化はなく、6016 合金にのみ Figure 4-7 に示す様な複数の結晶構造を伴う析

出物が確認されたことから、析出物の構造が転位のピン止めに強く寄与していること

が示唆された。これは Al-Mg-Si 系合金のピーク時効までの範囲において転位のピン

止めメカニズムは cutting-モデルに従うため 139、6016 合金において転位が無秩序構造

を持つ析出物をせん断した際に、析出物内部で別の構造体にさらにピン止めされ、析

出物のピン止め力が 4M10S 合金の場合と比較して高くなったためであると考えられ

る。 
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4-3-2． その場加熱観察による析出物の成長過程の解析 

 Figure 4-11 に 6016 合金のその場加熱観察の結果を示す。本実験では析出過程の長

期的な変化を観察するために、1.8 ks 時効材を加熱開始より 108 ks 間保持し、一時間

毎の組織の変化を撮影した。Figure 4-11 において、母相全体に分散した針状析出物は

時間の経過とともに減少していく様子が見受けられた。Figure 4-12 は各時間における

析出物の数密度である。本合金の析出物の BF-TEM 像は回折コントラストによる結像

であるため、加熱による膨張や変形により各時間においてコントラストの変化が生じ、

測定結果に多少の誤差が発生したが、おおよそ線型的に減少する傾向にあることが分

かった。この針状析出物の減少に対して、その場加熱観察における 28.8 ks より、モア

レ縞を伴う粗大な析出物が成長していく様子が観察された (Figure 4-11)。SAEDP によ

る格子面間隔の測定を行ったところ、この粗大析出物は Si であることが判明した 

(Figure 4-13)。Si の成長は 172.8 ks 時効材の静的観察の結果からも見受けられたこと

から (Figure 4-14)、本実験における Si の析出はその場加熱観察で問題となる薄膜効果

から生じた特異的な現象ではなく、6016 合金で一般的に生じる現象であることも確

認された。Figure 4-11 より、Si は針状析出物とは無関係に母相から直接的に析出する

様子が観察されたため、本合金において Si は均一核生成を示すことが判明した。ま

た、Figure 4-14 において、Si は粗大な棒状として成長しているため、Figure 4-13 で観

察された塊状の Si は観察方位に平行に成長したものであると考えられる。 

 ここで 6016 合金における Si の析出現象について考察する。一般的に Al-Mg-Si-Cu

系合金において析出物の安定相は Q であり、後期時効材においても Si の析出は報告

されていない。Al-Mg-Si 系合金において Mg と Si が化学量論組成比で 2:1 の割合で添

加された場合、Al-Mg-Si 系合金は安定相である β (Mg2Si) との Al-Mg2Si 擬二元系合

金と見なすことが出来、この割合に対して Si が過剰に添加された場合にのみ時効後

期において Si の析出が認められる 102。ここで、Al-Mg-Si-Cu 系合金における安定相で

ある Q (Al3Cu2Mg9Si7) との Al-Al3Cu2Mg9Si7 擬二元系合金を仮定した場合、また Al-

Mg-Si 系合金における Al-Mg2Si 擬二元系合金を仮定した場合のいずれにおいても、

6016 合金の Si 添加量は過剰であることが分かる。よって、6016 合金では、微細析出

物の成長過程で余剰となった Si が時効後期において析出したものと考えられる。ま

た、本実験におけるその場加熱観察において Si は 28.8 ks 以降に析出したため、6016

合金において Si は長い潜伏期を経て析出することが判明した。 
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4-4． 小括 

 

 本章では、Cu の添加された Al-Mg-Si 系合金において静的観察及びその場加熱観察

を行い、母相内部で分散する析出物の詳細な微構造解析並びに時効初期から時効後期

における析出過程の解析を行った。以下に本実験で得られた知見を記述する。 

 

・6016 合金において、析出物は無秩序構造を有するタイプと秩序構造を有するタイプ

の 2 つのタイプに分類できることが判明した。無秩序構造を有する析出物の多くは内

部に β” の副単位胞とともに Cu 由来の結晶構造を有しており、β” が Cu 由来の準安

定相の析出サイトとなることが示唆された。 

 

・秩序構造を有する β” の原子分解能 STEM-EDS 分析により、亜時効材における β” 

の組成は Al2+xMg5-xSi4 であることが判明した。また、β” の Al サイトにのみ Cu の偏

在が認められたため、秩序構造を有する β” において Cu は Al サイトにおいて一部置

換し、置換した Cu 原子より Cu sub-unit cluster が発現することが示唆された。 

 

・4M10S 合金と 6016 合金において時効初期における析出物のサイズや分散状態に大

きな差異はなく、析出物の構造のみに違いがあることが判明した。Al-Mg-Si 系合金の

ピーク時効までの範囲において転位のピン止めメカニズムは cutting-モデルに従うた

め、6016 合金において転位が無秩序構造を持つ析出物をせん断した際に、析出物内部

で別の構造体にさらにピン止めされ、析出物のピン止め力が 4M10S 合金の場合と比

較して高くなったことから両合金において硬さに違いが生じたと考えられる。 

 

・その場加熱観察の結果より、6016 合金の時効後期において Si が析出することが判

明した。また、Si は長い潜伏期を有し、さらに均一核生成により析出することが判明

した。一般的に Al-Mg-Si-Cu 合金において Si の析出は報告されていないが、6016 合

金においては Si が過剰に添加されていたため、時効後期において Si の析出が認めら

れたものだと考えらえる。 
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Figure 4-1. (a) 析出物と転位の相互作用における cutting-モデルの模式図. (b) 析出物と

転位の相互作用における Orowan-モデルの模式図. 
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Figure 4-2. Cutting-モデル及びOrowan-モデルにおける析出物のサイズと強度の関係 104. 

 

 

 

  



59 

 

Table 4-1. 現在報告されている Al-Mg-Si-(Cu)系合金の G.P. zone 及び時効析出物. 

Precipitates Morphology Composition Lattice structure (nm) Ref. 

G.P. zone 
 

Mg2+xAl7-x-yMg2+y 

(1 < x + y < 3) 

Monoclinic 

a = 1.48, b = 0.405, c = 0.674, 

β =105.3º 

140 

β” Needle  Mg5Si6 

Al2Mg5Si4 

Al3Mg4Si4 

Monoclinic 

a = 1.516, b = 0.405,  

c = 0.674, β = 105.3º 

111,120,135 

U1 Needle MgAl2Si2 Trigonal 

a = b = 0.405, c = 0.674, 

γ = 120º 

141 

U2 Needle MgAlSi Orthohombic 

a = 0.675, b = 0.405,  

c = 0.794 

122 

B’ Lath Mg9Al3Si7 Hexagonal 

a = 1.04, c = 0.405, γ = 120º 

112,123 

β’ Needle Mg1.8Si Hexagonal 

a = 0.715, c = 0.405, γ = 120º 

121 

QP Needle Unknown Hexagonal 

a = 0.393, c = 0.405 

134 

QC Needle Unknown Hexagonal 

a = 0.670, c = 0.405 

134 

C Plate Unknown Monoclinic 

a = 1.032, b = 0.81, c = 0.405, 

γ = 101º 

133 

L Needle Unknown Unknown 131 

Q’ Needle Al3Cu2Mg9Si7 

Al6Mg6Si7Cu2 

Hexagonal 

a = 1.032, c = 0.405, γ = 120º 

113,131,137,142 

β Plate Mg2Si Cubic 

a = 0.635 

143 

Q Needle Al3Cu2Mg9Si7 Hexagonal 

a = 1.039, c = 0.402, γ = 120º 

142 
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Table 4-2. 本実験で用いた合金の組成 (mass%) 

 Mg Si Cu Fe Al 

4M10S 0.431 1.049 0.001 0.122 Bal. 

6016 0.432 1.007 0.172 0.164 Bal. 

 

 

 

Figure 4-3. 4M10S 合金及び 6016 合金における時効時間と強度の関係. 

 

 

Table 4-3. 1.8 ks 時効した 4M10S 合金及び 6016 合金中に分散した析出物の数密度、析

出物の径、及び析出物の長さ 

 4M10S 6016 

Number of the density (m-2) 3.95×1015 3.85×1015 

Length of the precipitates (nm) 9.79 9.17 

 Diameter of the precipitates (nm) 2.89 2.83 
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Figure 4-4. (a) 1.8 ks 時効した 4M10S 合金に分散した析出物の BF-TEM 像及び SAEDP. 

(b) 1.8 ks 時効した 6016 合金に分散した析出物の BF-TEM 像及び SAEDP. 

 

 

 

 

Figure 4-5. (a) 1.8 ks 時効した 4M10S 合金で観察された β”の MAADF-STEM 像. (b) 報

告されている β”の結晶構造 111. 
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Figure 4-6. (a) 1.8 ks 時効した 6016 合金で観察された秩序構造を持つ β”の HAADF-

STEM 像. (b) Fig. 4-6(a)の模式図. (c) 1.8 ks 時効した 6016 合金で観察された無秩序構

造を持つ β”の HAADF-STEM 像. (d) Fig. 4-6(c)の模式図. 
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Figure 4-7. (a) 1.8 ks 時効した 6016 合金で観察された Cu sub-unit cluster を含む析出物

の HAADF-STEM 像. (b) Fig. 4-7(a)の模式図. (c) 1.8 ks 時効した 6016 合金で観察され

た Q’の副単位胞を含む析出物. (d) Fig. 4-7(c)の模式図. 
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Figure 4-8. (a) 1.8 ks 時効した 6016 合金で観察された秩序構造を持つ β”の HAADF-

STEM 像. (b-e) Al、Mg、Si、Cu の STEM-EDS マップ. (f) Fig. 4-8(b-d)の重ね合わせ. (g) 

本実験で観察された β”の模式図. 平行四辺形は単位胞を示し、破線丸は Cu の固溶サ

イトを示す. 
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Figure 4-9. (a) Andersen らにより提唱されている β”の単位胞の模式図 111. (b) 本研究で

提案された β”の単位胞の模式図. (c) β”の単位胞の三次元的な模式図. 
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Figure 4-10. 6016 合金の時効初期における析出過程の模式図. (a) 秩序構造を持つ β”の

Al サイトに Cu が固溶する. (b) 無秩序構造を持つ β”に Cu を含まない三回対称構造が

形成される. (c) Cu sub-unit cluster の形成. (d) Q’の形成. 
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Figure 4-11. 1.8 ks 時効した 6016 合金を TEM 内で 453 K 保持した際の各時間における

BF-TEM 像. 
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Figure 4-12. その場加熱観察において成長した析出物の各時間における数密度. 
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Figure 4-13. (a) その場加熱観察で析出した Si の 43.2 ks における DF-TEM 像. 像は g 

= 220Si を用いて取得された. (b) Fig. 4-13(a)の SAEDP. (c-d) Si の 64.8 ks、86.4 ks、108.0 

ks における DF-TEM 像. 
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Figure 4-14. (a) 172.8 ks 時効した 6016 合金中に析出した Si の BF-STEM 像. (b-e) Al、

Mg、Si、Cu の STEM-EDS マップ. 
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第 5 章 低炭素鋼の低温時効における炭素クラスター 

発現と転位との相互作用の解析 

 

5-1． 緒言 

 

 鉄 (Fe) は地球で磁鉄鉱や赤鉄鉱、褐鉄鉱、黄鉄鉱などの状態で豊富に存在し、地

殻を構成する元素の内 Al に次いで 4 番目に多く存在している元素である。製錬され

た Fe は、C やその他の合金元素の含有割合により特性を大きく変えることが古くか

ら知られており、現代社会において合金化した様々な鉄鋼が構造用金属材料として大

量に生産、消費されている。合金元素の中でも特に C は、含有量の割合により Fe の

組織や機械的特性を大幅に変えるため、基本的かつ最重要な合金元素である。一般的

に C の含有量が 2.0 mass% 以下のものを鋼、それ以上のものを銑鉄と分類し、鋼の中

でも C が 0.3 mass% 以下のものを低炭素鋼、0.3 ~ 0.45 mass% のものを中炭素鋼、0.45 

~ 2.0 mass% のものを高炭素鋼と呼ぶ。 

Figure 5-1 に Fe-C の準安定状態図を示す 144。Fe は 1538 ~ 1394 °C (1811 ~ 1667 K) 

の温度域で bcc 構造の δ-Fe (δ フェライト) となり、1394 ~ 912 °C (1667 ~ 1185 K) の

温度域で fcc 構造の γ-Fe (オーステナイト)、912 °C (1185 K) 以下で再度 bcc 構造の α-

Fe (フェライト) となる。またオーステナイト域から炭素鋼を急冷した場合、相変態

において Fe の拡散を伴わないマルテンサイト変態が生じ、転位や双晶を多く含む硬

いマルテンサイト組織を得ることが出来る。 

フェライトは 727 °C (1000 K) で C を 0.02 mass%ほどしか固溶しないため、マルテ

ンサイト組織を焼き戻した際、もしくは炭素鋼をオーステナイト域から徐冷しフェラ

イト鋼を得た場合、ほぼすべての C は Fe と化合した炭化物の状態で析出する 145–149。

析出する炭化物は Figure 5-1 に示すセメンタイト (θ 炭化物)147 の他に、ε 炭化物 150 や

η 炭化物 151、χ 炭化物 151 などが報告されており、これらの炭化物の析出状態が炭素鋼

の強度に大きく影響を及ぼす。例えば、C が過飽和に固溶したマルテンサイト組織に

対し、373 ~ 473 K で焼戻しをした場合 η 炭化物や ε 炭化物の析出が 152–155、603 K 以

上の焼戻しで χ 炭化物の析出もしくは相変態が 155,156、723 K 以上の焼戻しで θ 炭化物

の析出もしくは相変態がそれぞれ認められている 155。一般的に焼戻しを行ったマル

テンサイト鋼は炭化物の析出による固溶強化量の減少、転位の回復による転位強化量

の減少などにより軟化することが知られている 157。ところが、マルテンサイト鋼を



72 

 

323 K 程度の低温で焼戻した場合、特異的な時効硬化挙動を示すことが報告されてお

り 158、マルテンサイト組織内で高温における焼戻しとは異なる物理現象が生じてい

る可能性が示唆されている。 

低温熱処理における特異的な時効硬化現象は、フェライト鋼においても生じること

が報告されている。Abe らは 973 K で 1.2 ks の溶体化処理を施し急冷したフェライト

鋼を種々の温度に保持することにより、それぞれの温度における硬さと時効時間の関

係を調べ、348 K 以下の温度でフェライト鋼が時効硬化挙動を示すことを報告した

(Figure 5-2)159。Abe はこの時効硬化挙動が、低温時効において生成される微細な ”low-

temperature carbide” の分散に起因することを提唱し、既存の炭化物とは異なる炭化物

の存在を示唆した 160。Low-temperature carbide は今日において炭素クラスター、また

は単にクラスターと呼称され、形態や構造、強度への寄与など様々な角度から研究が

なされている 159,160。しかしながら、現在においても炭素クラスターの構造に関して

詳細に解析した例はなく、主にアトムプローブトモグラフィ (atom probe tomography: 

APT) の解析による濃度測定に留まっている。また、炭素クラスターが転位とどのよ

うに相互作用するのかは未だに不明である。 

本研究では、低温時効を施した低炭素フェライト鋼に対して TEM を用いた微構造

解析、その場加熱観察及びその場引張観察を行うことで、低温時効で発現した炭素ク

ラスターの形態、構造、発現過程、及び転位との相互作用を詳細に調査した。 

 

  

5-2． 実験方法 

 

 本研究で用いた合金の組成を Table 5-1 に示す。本研究では脱酸のため 0.34 mass%

の Mn 及び 0.038 mass%の Al を添加し、C の含有量を 0.045 mass% に調整した Al-

killed 鋼を実験に用いた。本合金は Abe らの報告で用いられたものを模したもので、

時効硬化挙動もおおよそ Abe らの報告に即している 159。以後、本合金を 0.045C 合金

と記述する。0.045C 合金は 973 K で 1.2 ks 溶体化処理した後に冷水で急冷し、その後

直ぐに 323 K で時効を施した。静的観察に用いる TEM 試料は E.A. Fischione Instruments

社製のツインジェット電解研磨装置 Model 110 を用いて薄膜化した。電解液は HClO4

及び CH3COOH を 1:9 の割合で混合させた溶液を用い、電流値 20~30 mA、電圧値 20~50 

V の条件で電解研磨を行った。その場引張観察用の TEM 試料は、厚さ 1 mm の板材

をワイヤカッターで Figure 5-3(a) に示す形状に切り出し、その後機械研磨で 100 μm

まで薄くした。その後ノッチ部を電解研磨により 50 μm 程度まで薄くし、FEI (現
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Thermo Fisher Scientific) 社製の集束イオンビーム (Focused ion Beam: FIB) Quanta 3D 

200i DualBeam により加速電圧 30 kV で 200 nm に薄膜化し、その後 2 kV でダメージ

層の除去を行った (Figure 5-3(b))。 

 静的観察は、オメガフィルタを搭載した JEOL 社製 JEM-3200FSK を加速電圧 300 

kV で用い行った。その場加熱観察には 1.2 ks 時効材を用い、Gatan 社製 Model 652 に

て 323 K に保持し 600 s 毎に撮影を行った。観察時以外は電子線照射による試料損傷

を防ぐため、ビームバルブを閉じて実験を行った。その場引張観察には 1382 ks 時効

材を用い、オメガフィルタを搭載した超高圧電子顕微鏡 (JEOL 社製 JEM-1300NEF) 

にて加速電圧 1250 kV で実験を行った。試料は Gatan 社製 Model 672 により引張を行

った。観察は電子の非弾性散乱による色収差を低減させるため、オメガフィルタによ

り分光された散乱電子の 0-40 eV の領域を結像に用いた。 

 

 

5-3． 結果及び考察 

  

5-3-1． 静的観察による炭素クラスターの微構造解析 

 Figure 5-4(a-f) はそれぞれ 21.6 ks (亜時効)、518.4 ks (ピーク時効)、1382 ks (過時効)

時効された試料の [001] 方向から観察された BF-TEM 像及びその SAEDP である。

21.6 ks 時効材において、時効によって発現した炭素クラスターもしくは炭化物に由来

すると考えられる微細な針状のコントラストが、母相の 〈001〉 方向に伸びている様

子が観察された (Figure 5-4(a))。SAEDP には針状コントラストに起因するストリーク

を伴う回折パターンは確認されなかったため (Figure 5-4(b))、針状コントラストは今

までに報告された炭化物のいずれでもなく、低温時効により発現した炭素クラスター

であると推察された。ここで Figure 5-4(b) において、透過波のスポットと母相のそれ

ぞれ 020、200、02̅0、2̅00 の回折スポットの 1/2 の位置に見られる弱い回折スポッ

トは試料表面に生成した酸化被膜である Fe3O4 の 220、22̅0、2̅2̅0、2̅20 に起因する

回折スポットであると考えられる。518.4 ks 時効材では炭素クラスターがわずかに粗

大化し、1382 ks 時効材においては粗大化とともに炭素クラスターの成長方向に対し

て内部のコントラストが消滅するいわゆる ”coffee beans” コントラストが顕著に現

れ、時効時間の経過とともに炭素クラスターが成長していく様子が窺えた (Figure 5-

4(c,e))。一方、SAEDP には 518.4 ks、1382 ks いずれの場合においても 21.6 ks 時効材

と同様に針状コントラストに起因する回折斑点は現れなかった (Figure 5-4(d,f))。

Figure 5-4 に示す各時効材のいずれの SAEDP にも炭素クラスターに由来する回折パ
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ターンは確認されず、また炭素クラスターは粗大化するのみであったため、各時効材

において観察された炭素クラスターはすべて同一の構造を持つことが示唆された。 

炭素クラスターの形態及び構造を詳細に解析するため、518.4 ks 時効材に対して高

分解能 TEM 像を取得した。Figure 5-5 に結果を示す。Figure 5-4 において針状に観察

された炭素クラスターは [100] 方向からわずかに湾曲したリボン形状を示していた 

(Figure 5-5(a))。取得した高分解能 TEM 像の母相の領域及び炭素クラスターの領域か

ら高速フーリエ変換 (fast Fourier transform: FFT) パターンを取得したところ (Figure 

5-5(b,c))、双方の FFT パターンにおいて母相及び酸化被膜に由来するスポット以外は

確認されなかった。炭素クラスターの領域から取得された FFT パターンにおいて母

相のスポットに注目すると、母相の各スポットがストリークを有していることが判明

した。これは炭素クラスターの針状の形状に由来する散漫散乱によるものであり、炭

素クラスターの回折スポットが母相の回折スポットと重なっていることを示唆して

いた。 

以上の結果をもとに、炭素クラスターの構造を考察する。炭素クラスターは針状も

しくは板状で母相の 〈001〉 方向に成長していたことから、構造に長距離的な秩序性

を有する、すなわち、① 結晶構造を有することが考えられる。また、炭素クラスター

が coffee beans コントラストを有していたことから、② 母相と整合性が良いことが窺

える。炭素クラスターの高分解能 TEM 像から取得した FFT パターンには、母相のス

ポットに炭素クラスターの形状に由来するストリークが確認されたことから、母相の

スポットと炭素クラスターのスポットが重なっている、すなわち、③ 炭素クラスタ

ーの結晶構造が母相の結晶構造とほぼ等しいことが考えられる。また、323 K におい

て Fe の自己拡散 D を式 (5-1) を用いて計算すると 163、8.0×10-43 s/cm となる。 

 𝑫 = 𝑫𝟎𝒆𝒙𝒑{−∆𝑯𝒑𝒂𝒓𝒂(𝟏 + 𝜶𝒔𝟐) 𝑹𝑻⁄ } (5-1) 

こ こ で D0 と ΔHpara は 拡 散 因 子 で そ れ ぞ れ 𝐷0 = 4.819 𝑐𝑚2 𝑠⁄ 、 ∆𝐻𝑝𝑎𝑟𝑎 =

241352.8 𝐽 𝑚𝑜𝑙⁄ 、α は拡散因子に依存する定数でここではα = 0.1とした 163。また s は

温度 T における飽和磁化と 0 K における飽和磁化の比で、室温付近において約 0.98

とした 164。R は気体定数である。式 (5-1) より 323 K において Fe は炭化物の構造を

形成するほどの大きな自己拡散が出来ないので、④ 炭素クラスターにおいて母相の

bcc 構造は保たれていると考えられる。加えて Fe の bcc 構造において、⑤ C は格子

の八面体空隙に侵入することが知られている。以上の①～⑤の仮説をまとめると、本

実験で観察された炭素クラスターは母相の bcc 構造を保ったまま格子それぞれの八面

体空隙に規則正しく並んだ C の集合体であると考えられる。 
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5-3-2． その場加熱観察による炭素クラスター発現の解析 

 Figure 5-6 に 1.2 ks 時効材のその場加熱観察の結果を示す。0 s において母相内に炭

素クラスターに由来するコントラストは確認されず、1.2 ks の時効時間において炭素

クラスターは発現しないことが分かった。この試料を TEM 内で 323 K に保持したと

ころ、6.0 ks において炭素クラスターに由来するコントラストの発現が認められた。

よって 0.045C 合金において、炭素クラスターは 323 K で 1.2 + 6.0 = 7.2 ks 保持するこ

とにより発現することが判明した。その後、炭素クラスターが増加し、16.8 ks を超え

た時点で増加が止まった (Figure 5-7)。ここで、Figure 5-7 において 10.8 ks 及び 14.4 ks

で炭素クラスターが急激に増加する様子が見られるが、静的観察において炭素クラス

ターの形態及び構造が長期に渡り変化しないことから、これらの現象は測定における

エラーだと考えられる。 

 加熱前 (0 s) 及び加熱終了時 (21.6 ks) の同視野の BF-TEM 像及び SAEDP を比較

したところ、炭素クラスターの増加の他に (Figure 5-8(a,b))、21.6 ks 保持した試料の

SAEDP において透過波のスポットと母相のそれぞれ 020、200、02̅0、2̅00 の回折

スポットの 1/2 の位置に新しく回折スポットが現れていることが判明した (Figure 5-

8(c,d))。この回折スポットは、5-3-1 節で表面の酸化被膜である Fe3O4 に起因するもの

であると記述したが、同時に θ 炭化物の 111 反射とも合致する回折スポットでもある。

この回折スポットから DF-TEM 像を取得したところ、粒子状の明るいコントラストが

疎らに存在していたため (Figure 5-8(e))、本実験においてこの回折スポットは θ 炭化

物によるものであることが判明した。θ 炭化物は 573 K 以上で析出するため、Figure 

5-8(e) で観察された θ 炭化物は溶体化処理時に固溶しきれなかった ”溶け残り θ 炭化

物” であると考えられる。加熱前に観察されなかった θ 炭化物の回折スポットが加熱

終了時に観察された原因として θ 炭化物の成長が考えられるが、5-3-1 節で述べたよ

うに 323 K において Fe は長距離的な自己拡散をしない。よって θ 炭化物内部に存在

した原子空孔に C が侵入し、結果として回折強度が上がったため加熱終了時に θ 炭化

物の回折スポットが観察されたと推察される。また、本実験で観察された θ 炭化物の

周囲には、θ 炭化物のない領域と同様に炭素クラスターが発現していたことから、θ 炭

化物の存在は炭素クラスターの発現に関与しないことが明らかとなった。 

 

 

5-3-3． その場引張観察による炭素クラスターと転位との相互作用の解析 

 Figure 5-9 にその場引張観察で用いた試料の低倍の TEM 像及び観察視野の SAEDP

を示す。試料は Figrue 5-9(a) に示す方向に引っ張られ、また観察方向は母相の [001] 
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方向に近い方位であったため (Figure 5-9(b))、引張方向はおおよそ母相の [750] 方向

であることが分かった。Figure 5-10(a,b) は本実験で観察された転位の運動の様子のス

ナップショットである。ここで本実験では、試料の引張直後に残留応力により運動し

た転位を動画に捉えた。Figure 5-10(a) において転位は画像の左上から右下へと運動

していたことから、試料を [001] 方向から観察したことを鑑みると、本実験で観察さ

れた転位は Figure 5-10(b) に示すように母相の (110) 面に存在し [1̅11̅] 方向に滑っ

たと推察される。母相に微細に分散した炭素クラスターにピン止めされた転位は、炭

素クラスターに対し大きな張り出し角を持たず、通過していく様子が観察された。よ

って 0.045C 合金において炭素クラスターは転位に対して弱いピン止め力を持ち、転

位との相互作用のモデルは cutting-モデルであることが示唆された。また、0.045C 合

金において、転位は大きな張り出し角を持たないことから、臨界せん断応力は式 (5-

2) に示す Gerold のモデル 165 が適用できると考えられる。 

 𝝉𝒎 ≈ 𝑮|𝜺|𝟑 𝟐⁄ √
𝒇𝒓

𝒃
 (5-2) 

ここで、G は剛性率、ε は母相と炭素クラスターの格子ミスフィットパラメータ、f 及

び r は炭素クラスターの体積率と半径、b はバーガースベクトルである。本研究では

母相と炭素クラスターの格子ミスフィットを測定することは出来なかったが、今後、

収束電子線回折や geometric phase analysis (GPA) 解析により歪み測定を行うことで臨

界せん断応力の推定が可能となり、低炭素鋼における強化メカニズムの詳細な知見が

得られると予想される。 

 

 

5-4． 小括 

 

本章では、低炭素フェライト鋼において静的観察及びその場加熱観察、その場引張

観察を行い、低温時効で発現する炭素クラスターの形態及び構造、並びに発現過程、

転位との相互作用の解析を行った。以下に本実験で得られた知見を記述する。 

 

・0.045C 合金において、323 K の時効で発現した炭素クラスターは針状もしくは板状

であることが推察され、母相の 〈001〉 方向に成長していた。高分解能 TEM 観察の結

果、炭素クラスターはわずかに湾曲していることが判明した。炭素クラスターは母相

の bcc 構造を保ったまま格子の八面体空隙に規則正しく並んだ C の集合体であるこ
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とが推察された。 

 

・その場加熱観察の結果、炭素クラスターは時効より 7.2 ks の時点で発現することが

示唆された。発現した炭素クラスターは時間の経過とともに増加し、16.8 ks の時点で

飽和することが判明した。本実験では、溶体化処理で固溶しきれなかった溶け残り θ

炭化物も存在したが、θ 炭化物の周囲には、θ 炭化物のない領域と同様に炭素クラス

ターが発現していたことから、θ 炭化物の存在は炭素クラスターの発現に関与しない

ことが明らかとなった。 

 

・その場引張観察の結果、母相の (110) 面上を [1̅11̅] 方向に滑っていると推察され

る転位の運動の様子を観察することが出来た。転位は無数のクラスターに対し大きな

張り出し角を持たずピン止めされていたため、転位のピン止め機構は cutting-モデル

に従うことが示唆された。また、炭素クラスターの臨界せん断応力は Gerold のモデル

で計算が可能であると推察された。 
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Figure 5-1. Fe-C 系合金の準安定状態図 144. 
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Figure 5-2. 低炭素フェライト鋼を 973 K で 1.2 ks 溶体化処理した後、冷水で急冷し、

その後各温度で熱処理を施した際の各時効時間におけるビッカース硬さ 159. 

 

 

Table 5-1. 本実験で用いた合金の組成 (mass%) 

C Si Mn P S Al N Fe 

0.045 0.015 0.34 0.020 0.0017 0.038 0.0060 Bal. 
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Figure 5-3. (a) その場引張観察用試料の概略図. (b) その場引張観察用試料の薄膜領域

の SEM 像. 
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Figure 5-4 (a) 323 K で各時間時効した試料の BF-TEM 像及び SAEDP. (a,b) 21.6 ks 時効

材. (c,d) 518.4 ks 時効材. (e,f) 1382 ks 時効材. 
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Figure 5-5. (a) 323 K で 518.4 ks 時効した試料の炭素クラスターの HRTEM 像. (b) 母相

の領域の FFT パターン. (c) 炭素クラスターの領域の FFT パターン.  
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Figure 5-6. 323 K で 1.2 ks 時効した試料を TEM 内で 323 K に保持した際の各時間にお

ける BF-TEM 像. 
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Figure 5-7. その場加熱観察で発現した炭素クラスターの数密度と時間との関係. 
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Figure 5-8. (a) その場加熱観察における加熱開始前の BF-TEM 像. (b) 21.6 ks における

BF-TEM 像. (c) 加熱開始前の SAEDP. (d) 21.6 ks における SAEDP. (e) 21.6 ks における

DF-TEM 像.  
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Figure 5-9. (a) その場引張観察用試料の薄膜領域の TEM 像. (b) 観察領域の SAEDP. 
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Figure 5-10. (a) 試料の引張後、残留応力により運動した転位の BF-TEM 像. (b) 運動し

た転位のすべり面及びすべり方向と観察方位の関係図. 

 

  



88 

 

第 6 章 統括 

 

 高性能、高品質な材料の供給が求められている現代社会において、電子顕微鏡法に

よる微構造解析の重要性はますます高まっている。中でも外部刺激による材料組織の

局所的な変化を動的に観察することが可能なその場観察電子顕微鏡法は、熱処理によ

る合金の強度変化や相転移による磁気特性の変化など、巨視的な材料物性の変化を明

らかにするための足掛かりとなる技術であり、様々な材料研究に応用されている。 

 本研究では、Fe3O4、Al-Mg-Si 系合金、低炭素フェライト鋼に対して種々のその場

観察法を行うことにより、それぞれの物質で未知であった相転移に伴う磁気特性の変

化や、時効析出物/クラスターの発現現象や転位との相互作用の様子を詳細に解析し

た。以下に第 2 章から第 5 章までの統括を記述する。 

 

 第 2 章では、本研究で用いたその場冷却観察、その場加熱観察、その場引張観察の

歴史を概説し、それぞれの手法並びにそれぞれの TEM 試料ホルダーの構造に関して

記述した。また、本研究で用いた明視野・暗視野法、原子分解能 STEM 法、Lorentz 

TEM 法、及び電子線ホログラフィ法に関しても原理を記述した。 

 

 第 3 章では、低温で Verwey 転移を示す Fe3O4 の磁区構造の変化と、磁区及び結晶

構造に対する外部磁場の影響を、その場冷却観察及びその場磁場印加観察により解析

した。Fe3O4 の磁区構造及び Verwey 転移により形成される双晶は、試料サイズ、外部

磁場の有無及び印加方向に大きく影響を受けることが判明した。 

薄膜の法線方向が [1̅10]c 方向となるように切り出された単結晶薄膜試料に対して、

磁場中冷却を行った際に形成された[001]mに平行な双晶は磁区と強い相互作用を示し、

磁区のジグザグ構造が形成されることが判明した。このジグザグ構造は磁化困難軸へ

の磁化を回避するために導入されたものであると推察された。同試料に対してゼロ磁

場冷却を行った際には双晶は[100]m に沿って形成され、外部磁場の有無が双晶の形成

方向に強く影響を与えることが判明した。 

薄膜の法線方向が [001]c 方向となるように切り出された単結晶薄膜試料に対して

ゼロ磁場冷却を行った際、相転移前後で結晶方位は[11̅0]ｍ//[001]c の関係を示し、規則

的な双晶が[110]ｍ 方向に沿って形成されていた。相転移後に試料に対して磁場を 

[11̅0]ｍ に平行に印加したところ、結晶方位が[11̅0]ｍ 方向から [001]ｍ 方向へ回転し、

さらに規則的な双晶が消失する様子が観察され、転移前後の結晶方位関係及び双晶の

発現が外部磁場により制御可能であることが判明した。 
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Fe3O4 ナノ粒子において、試料内の磁束密度は温度の低下とともに大きくなる傾向

にあった。この磁束密度の上昇は Verwey 転移時において特異な変化を見せず、転移

前後においても緩やかに上昇するのみであったことから、ナノ粒子において Verwey

転移前後で磁化に特異な変化は生じないことが示唆された。 

 これらの解析の結果は、Verwey 転移において Fe3O4 内部の双晶や結晶方位が試料形

態や外部磁場により制御可能であることを示しており、Verwey 転移を用いた新規電

子デバイスへの応用が可能であることを示唆するものである。 

 

 第 4 章では、Cu が添加された Al-Mg-Si 系合金 (6016 合金) において静的観察及び

その場加熱観察を行うことで、母相内部に分散する析出物の詳細な微構造解析並びに

析出過程の解析を行った。 

 6016 合金において、析出物は秩序構造を有するタイプと無秩序構造を有するタイ

プの 2 つのタイプが存在し、秩序構造を有する β”に Cu が一部置換することで、Cu 

sub-unit cluster や Q’など次の析出物が形成されることが示唆された。Cu が無添加の

Al-Mg-Si 系合金と 6016 合金において、析出物のサイズや分散状態に大きな差異はな

く、析出物の構造のみに違いがあることが判明したため、母相内に分散した Cu sub-

unit cluster や Q’が強度上昇に大きく寄与していることが示唆された。 

 その場加熱観察の結果より、6016 合金の時効後期過程において Si が析出すること

が判明した。6016 合金で析出した Si は長い潜伏期を有し、さらに均一核生成により

析出することが判明した。一般的に Al-Mg-Si-Cu 系合金において Si の析出は報告さ

れていないが、6016 合金においては Si が過剰に添加されていたため、時効後期にお

いて Si の析出が認められたものだと考えられる。 

 本実験の解析結果は Al-Mg-Si 系合金における Cu 添加の影響および強度上昇の起

源を明らかにした。 

 

 第 5 章では、低炭素フェライト鋼を低温時効した際に発現する炭素クラスターに関

して、静的観察、その場加熱観察、及びその場引張観察を行い、炭素クラスターの形

態及び構造、並びに発現過程、転位との相互作用の解析を行った。 

 低炭素フェライト鋼の低温時効で発現した炭素クラスターは針状を示し、母相の

〈001〉 方向に成長することが判明した。また、SAEDP や高分解能 TEM 観察の結果よ

り、炭素クラスターは母相の bcc 構造を保ったまま格子の八面体空隙に規則正しく並

んだ C の集合体であることが推察された。 

 その場加熱観察の結果、炭素クラスターは時効より 7.2 ks の時点で発現し、16.8 ks
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の時点で数密度が飽和することが判明した。また、炭素クラスターは既存の θ 炭化物

と相互作用せずに均一核生成することが分かった。 

 その場引張観察の結果、転位は無数の炭素クラスターに大きな張り出し角を持たず

相互作用することが判明し、炭素クラスターの転位に対するピン止め機構は cutting-

モデルに従うことが示唆された。 

 本実験により、低炭素フェライト鋼において未知であった炭素クラスターの構造や

形態及び転位との相互作用メカニズムが明らかとなり、低温時効における特異的な時

効硬化挙動を説明するための重要な知見が得られたと考える。 

 

 本研究では、高度な電子顕微鏡法を用いることにより今まで未知であった様々な物

質の外的刺激による構造変化をナノスケールで明らかにすることに成功した。本研究

で得られた Fe3O4、Al-Mg-Si 系合金、低炭素フェライト鋼におけるそれぞれの知見は

電子デバイス応用や構造用金属材料の高強度化のための重要な指針となると期待さ

れる。 
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