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第 1章序

1. 1 本研究の背景

主'A

6岡

アモルファス合金は，原子配列に結晶のような長周期の規則性

をもたないという構造的特殊性と，急、冷効果により組成のゆらぎの

少ない均質な単相からなるという組成的特殊性とによって，在来の

結晶合金では得られない優れた機械的(1 )ベ 3)' 磁気的 (4)ー(7 )ある

いは化学的(8 )特性を有する. このため幅広い応用の可能性を秘め

た新しいタイプの工業材料として注目されている.また，不規則系

の物性研究の対象としても大きな興味がもたれている.

現在では，アモルファス合金の製造技術の著しい進歩によって，

比較的容易に大量のアモルファス合金が作製できるようになった.

その結果，すでに多種多用のアモルファス合金が実用化されている.

その主な用途は，磁気ヘッド，各種センサー，磁気シールド材ある

いは接合ろう材などである(9 ) しかしながら，その市場規模を見

てみると，当初期待されていた程大きくないのが実状である. この

ような状況のなかで，市場規模の大きさ(約1600億円と見込まれてい

る(1 0 ) )や省エネルギー材料としての有益性から，実用化に対して

工業的に大きな期待が寄せられているのが，電力用トランス鉄心材

としてのFe-B-Si系アモルファス合金である.従来， この種の材料

としては方向性ケイ素鋼板が広く用いられている. しかし， これに

比べてFe-B-Si系アモルファス合金は，本質的に結晶磁気異方性が



なく，また磁壁の移動を妨げる結晶粒界や析出物がないため低保磁

力，高透磁率を示 しヒステ リシス損がきわめて小さい.その上，電

気抵抗が結品の5----6倍と高 く渦電流損が小さいため，鉄損は方向性

ケイ素鋼板の約1/5であるけ 1) 年々エネルギーコストが上昇 して

いる現在，鉄損の低減化による電力の省エネルギー化はきわめて大

きな経済的波及効果をもたらすといえる.例えは¥発電所から一般

家庭までの送電中に生じる送配電系統電力損失のうち鉄損による損

失は年間約60億kWh(1986年)と推定さ れている(1 2 )単純計算する

と， Fe-B-Si系アモルファス合金の実用化によ って年間約48億kWhも

の莫大な量の電力が節約できることになる.また製造法に関しても，

アモルフ ァス合金は方向性ケイ素鋼板のように複雑な製造工程を必

要としないため工業的に非常に有利である. 一方，飽和磁束密度に

ついては，アモルファス合金は1.7 T (17kG)程度で方向性ケイ素鋼

板の2.OT (20kG)に比べて小さい. これはメタロイド原子(Si，B)か

らの電荷移動により Fe原子の3dホールがうめられて磁気モーメント

が減少するためである. しかし， これはト ランスを作製する際，積

層を増やすことで補うことができる.

これまでに， Fe-B-Si系アモルファス合金をトランス用鉄心材と

して実用化するための研究が活発に続けられて来ている.すでに単

ロール式液体急冷法によるアモルファス相の形成組成域(1 3 ) 一 (1 5 ) 

や，結品化温度，キ ュリー温度，保磁力，飽和磁束密度，初期透磁

率および鉄損の組成依存性(1 6 )ベ 19)が明らかにされ，また磁気特
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性に及ぼす不純物元素の影響についても種々検討された(2 0 ) ー (2 2 ) 

さらに，結晶化が磁気特性に及ぼす影響(2 3 )ベ 28 )や，結晶化の機

構およびその速度論についての広い組成域にわたる検討(2 7 ) ー (3 2 ) 

もなされている. 一方，鉄損評価法の適性化や最適なトランス用鉄

心材の選択のあり方などに関する検討も行われているけ 3) (3") 

しかしながら実用化に当たってはまだ未解決の問題が残されている.

なかでも最も重要な課題はアモルファス構造の安定性である(3 5 ) 

アモルファス状態は，高温で安定な液体状態を超急冷によって室温

に凍結したものであるから本質的に熱的非平衡状態にある.したがっ

て熱的な刺激により構造変化を引き起こし，最終的には平衡状態で

ある結晶へ移行する.結晶化により優れた磁気特性が失われるが，

Fe-B-Si系アモルファス合金は高い結晶化温度(723K以上)を有する

ため，電力用トランスの通常の使用環境においては結晶化の可能性

はほとんどないと言ってよい.問題となるのはアモルファス状態で

の構造変化，すなわち構造緩和である.アモルファス状態は非平衡

状態であるから多くのアモルファス状態が存在しわずかな熱的刺

激によっても，より安定な(エネルギーの低し，)アモルファス状態へ

と構造が変化する. これは稼働中における磁気特性の経年変化の大

きな原因となる. したがって実用化に当たっては，いかにして構造

の安定なアモルファス状態を実現するかが最大の課題である. この

問題の中心となるのが構造緩和である. しかしながら， Fe-B-Si系

アモルファス合金の構造緩和に関する詳細な研究はほとんど行われ
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ていないのが現状である. これまで，アモルファス合金の構造緩和

に関する研究は，主として複数の遷移金属を含む合金系についてな

されてきた(3 B) (3 7 ) 

構造緩和現象は，無機ガラスや高分子においては古 くか ら知られ

ているもので，非平衡準安定状態にある物質の本質的な性質のひと

つといえる(3 8 ) 図 1-1は結晶，液体，過冷却液体およびアモ

ルファス状態での体積と温度の関係を模式的に示したものである.

液体は，準静的にゆっくり冷却すると融点Tmで体積の不連続な減

少を伴って結晶化する. しかし超急冷すると Tm以下でも液体状態

のまま過冷却液体として存在し続け，体積は液体の延長線上を連続

的に減少する. これは液体状態で原子によって占められていない空

間，すなわち自由体積が温度の低下とともに減少するためである.

過冷却液体はガラス転移温度T gに至って粘性の増大(拡散係数の減

少)のために液体状態のまま固化しアモルファス状態となる. この

とき自由体積が残留凍結されるため図にみるように体積の変化に折

れ曲がりができる. ここでガラス転移温度とアモルファス状態での

体積は冷却速度に依存する.冷却速度が速い場合は高い温度(Tg2 ) 

で固化しアモルファス状態 2となる.遅い場合は，より低温(Tgl) 

でアモルファス状態 1となる.前者は後者に比べてより多くの過剰

な自由体積を含有しエネルギー的により不安定である.一般に作

製したままのアモルファス合金は前者の状態にあり，加熱によって

過剰な自由体積の減少を伴う原子の再配列を起こし，図中の矢印で
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示すようにより安定なアモルファス状態 1へ構造変化する. これが

構造緩和である.

構造緩和においては，個々の原子が移動する距離はわずかである.

しかし，多くの原子が複雑にからみ合って運動し結果としてほと

んどすべての物性に影響をおよぼす. 一般に，結品において格子欠

陥の影響を大きく受ける物性ほど構造緩和の効果も大きいといえる.

このような類似性は，アモルファス構造を原子レベルでみた場合，

個々の原子のまわりの原子配置の乱れは均ーではなく，乱れの大き

いところが緩和の中心として関与していることを示唆している.

一方，構造緩和に伴う物性の変化の温度および時間依存性には，

時間とともに単調に変化し続け，温度を変えても変化の方向は変わ

らない場合と，一定時間後に物性が見かけ上の飽和値に達し温度

の変化によっては変化の方向が逆転する場合とがある.便宜上，前

者は不可逆的変化(あるいは不可逆的構造緩和)，後者は可逆的変化

(あるいは可逆的構造緩和)と呼ばれている.ただし， ここで言 う可

逆的変化とは，熱などの外的刺激の変化に対して着目している系の

みが可逆的な応答を示す現象のことで，熱力学的な意味での可逆的

変化ではない.アモルファス合金の実用化において，可逆的構造緩

和現象は重要な意味をもっている.すなわち，構造に敏感な物性が

温度の変化に対して可逆的な変化を示すことは，アモルファス構造

が安定であることを意味しているからである. したがって，構造に

敏感な物性が可逆的変化を示すようなアモルファス構造の実現こそ
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実用化への第一歩といえる.

このような物性の不可逆的あるいは可逆的変化の機構として，

つぎのような 2種類の短範囲規則性の変化が考えられている(3 9 ) 

すなわちトポロジカルな短範囲規則性と化学的短範囲規則性である.

前者は原子の種類に関係なく単に原子の空間的配置に関する短範囲

規則性で，アモルファス構造全体にわたる枠組み(ネットワーク)を

形成する.これに対して後者は， このネットワークの中で異種原子

の配位の多様性によって生じる短範囲規則性で，配位の仕方によっ

ては局所的な組成の平均組成からのずれが生じる. この 2つの短範

囲規則性の変化は， 厳密には全く独立したものではなく相互に依存

していると考えられる. トポロジカルな短範囲規則化による構造変

化は結晶化の場合と全く異なることが， x線回折によって得られた

動径分布関数の変化から確認されている("0ト("2 )また，優れた

零磁歪特性をもっ (Co，F e， N i) 7 3 -(S i， B) 2 7系アモルファス合金にお

いては，化学的短範囲規則性を十分に発達させることによりアモル

ファス構造が安定化することが知られている (43) Fe-B-Si系アモ

ルファス合金においても可逆的構造緩和現象が観測されるならば，

同様の効果が期待できる.

つぎに，以上で述べてきたような熱的刺激によって起こるアモ

ルファス構造の変化の問題に加えて，実用化に際してはアモルファ

ス合金に機械的加工を施すことが必要となる場合もある.

電力用 トランスの作製に必要な幅広長尺のアモルファスリボンは，



単ロール式液体急冷法によって作製される. この場合.片面冷却の

ためロールとの接触面には空気の巻き込みによる小孔が生じ易く，

自由面には凹凸ができ易い. このことはトランスを作製する際の占

積率(体積率)の大幅な低下の原因となる. Fe-B-Si系アモルファス

合金の場合，すでに述べたように飽和磁束密度が方向性ケイ素鋼板

より小さいため積層を増やすことで， これを補わなければならない

状況にある. したがって，占積率の低下はトランスの巨大化の原因

となるため解決すべき重要な問題である(3 4 ) この改善策として，

冷問圧廷により 厚さを均一化することが必要となる. しかしながら，

冷間圧廷を行うとアモルフ ァス合金の構造や物性が著しい影響を受

ける.特に磁気特性は大幅に劣化する. このため，実用化に当たっ

ては，冷間圧廷が構造や物性におよぼす影響について詳しく調べて

おく必要がある.また，圧延によって劣化する磁気特性の改善の方

策についても検討が必要である.



1. 2 本研究の目的とその概要

本研究では I Fe-B-Si系アモルファス合金の構造緩和過程を電

気抵抗や比熱の測定およびメスバウア一分光分析を通して多角的に

検討することにより，構造緩和の機構とその速度論，構造緩和にお

ける原子の再配列挙動，およびアモルファス構造と構造緩和との関

連について明らかにし，アモルファス構造の安定性に関する新たな

知見を得る.

また，実用化の際に必要となる冷問圧廷が構造や物性に及ぼす影

響についても詳しく検討を行い，併せて本アモルファス合金の電力

用トランス鉄心材としての実用化に資することを目的とする.

本論文は 7章から構成されている.本章に続く各章において述

べる研究の概要は以下のとうりである.

第 2章では，まず本研究に用いた試料の作製法および実験方法に

ついて述べる.

第 3章では，作製したままのアモルファス合金について，焼鈍に

よる構造緩和過程を，構造の変化に敏感な物性のひとつである電安

抵抗の測定とメスパウア一分光分析により詳しく検討する.

その結果，焼鈍によってアモルファス構造の擬平衡状態が得られ

ることを明らかにする. これはトポロジカルな短範囲規則化により

アモルファス構造のネットワークが安定化するためである.また焼

鈍による電気抵抗の変化挙動は，液体状態からの超急冷の過程で過

剰に凍結された自由体積の消滅によって説明できることを示す.



一方，電気抵抗の変化と対応してFe原子の周りで局所的な原子の

再配列が起きていることを明らかにする.また， このような局所的

な原子の再配列挙動や自由体積の消滅に対する活性化エネルギーに

は合金組成による著 しい違いがあること示す.

さらに， このような構造緩和の結果， Fe原子の周りの最隣接Fe原

子数の分布が変化し平均の最隣接Fe原子数が増加することをメス

バウアースペクトルの解析により明らかにする.また構造緩和によ

るキュリー温度の増加は， この平均の最隣接Fe原子数の増加によっ

て説明できることを示す.

第 4章では，アモルファス構造の安定性と密接に関連した物性の

可逆的変化を伴う構造緩和過程を取り上げる. 第 3章において，

焼鈍によりアモルファス構造に擬平衡状態が出現することがわかっ

たので， この擬平衡状態の焼鈍温度依存性について電気抵抗と比熱

の測定を中心に詳しく検討する.

その結果，まずFe-B-Si系アモルファス合金においても焼鈍温度

の変化に対して電気抵抗の可逆的変化が起こることを初めて明らか

にする.このような可逆的変化はアモルファス構造内での化学的短

範囲規則性の変化によるものである. この可逆的構造緩和過程での

構造変化は，単一の熱活性化過程によって記述できないことをクロ

スオーバー現象の観測により明らかにし，緩和時間が対数正規分布

を有する過程として記述できることを示す.また電気抵抗の可逆的

変化が， Fe 原子およびSi原子の短範囲の拡散による配位の変化によ
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るものであることを述べる.

つぎに，比熱も電気抵抗と同様に焼鈍に対して可逆的に変化する

ことを示し， これらの物性の可逆的変化がアモルファス構造の可逆

的な変化によるものであることを検証する.また， これらの物性の

可逆的変化量には合金組成による違いがみられることを示す.さら

に，比熱の可逆的変化を説明するための簡単なモデルを考え， この

モデルを用いてこの可逆的構造緩和過程における活性化エネルギー

の分布を算出する.

第 5章では，第 3章および第 4章で明らかにした構造緩和による

物性の不可逆的あるいは可逆的変化挙動とアモルファス構造との関

連について考察する.

まず，金属-メタロイド系アモルファス合金の構造に関してこれ

までにわかっている特徴を概観する.つぎに， DuboisとLeCaerに

よって提案されているFe-B-Si系アモルファス合金の構造モデルに

ついて具体的に検討し，この構造モデルが妥当なものであることを

構造に敏感な諸物性の組成依存性についての実験結果より示す.

また，構造緩和による電気抵抗，比熱およびメスバウアーパラメー

タの変化挙動の合金組成による違いを， この構造モデルの観点から

説明する.

第 6章では，実用化の際に考えられる冷間圧延がアモルファス合

金の物性や構造に及ぼす影響について調べる.また，圧延によって

劣化する磁気特性の改善の方策についても検討する.
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その結果，冷間圧延によってアモルファス構造はトポロジカルに

はより乱雑化すること，また圧延前にはほぼ試料面内に配向してい

た磁気モーメントが，全体としてランダムな配向に近づくこと等を

明らかにする.さらに， 5 %程度の圧廷により Fe原子間距離の増加

のためにヤング率やFe原子の無反跳分率は一豆大きく減少するが，

圧延率の増加とともに歪みの増加によって次第に圧延前の値まで戻

ることを示す.

一方，冷間圧廷により軟磁性材料としての特性は著し く劣化する

が， この短所もキュリー温度以上，結晶化温度以下の温度域で焼鈍

することにより，かなり短時間でほぼ圧延前の状態まで回復させる

ことが可能なことを明らかにする.

最後に第 7章では，本研究を通じて得られた結果を総括的に整理

して結論とする.
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第 2章実験方法

2. 1 試料の作製

母合金はつぎのようにして作製した.電解鉄(純度99.9%)と高

純度ケイ素(純度99.999%)およびフエロボロン(C< 0.2%)を原料

として所定の組成に秤量した後，高純度アルミナるつぼを用いてア

ルゴンガス雰囲気中で高周波溶解し溶湯を内径約 4mmの不透明石

英管で吸い上げて直ちに水冷凝固させた.つぎに， この母合金から

図2-1に示すような単ロール式液体急冷装置を用いて，大気中で

リボ、ン状アモルファス合金を作製した.急、冷用ロールは直径110mm

の純銅製で回転数約4000rpm，噴射ノズルの直径はO.5mm，ノズルと

ロールの間隔は約1m皿，噴射ガス圧9.8，_，19. 6kPa(O.1，_，O. 2kg/mm2) 

の条件で作製した.得られた試料の寸法は厚さが25，_，35μm，隔が

約1mmであった.

試料がアモルファス状態であることの判定条件は， x線回折測定

(単色CuKα線使用)において結晶性の回折ピークが認められないこ

ととした. この際， x線を照射する面は必ず自由表面(液体急冷時

にロールと接触しなかった面)とした.また，同時にメスバウアー

スペクトルの測定も行い，アモルファス合金に特有の拡がった 6本

の吸収ピークが観測されることを確認した.

試料の組成は化学分析によって決定した.実験に用いた試料の組

成表示はすべて分析結果による組成でat%表示である.
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Rotαting disk 

図 2-1 単ロール式液体急冷装置の概略図.

誘導加熱コイルで溶解されたインゴットは，アルゴン

ガス圧によって石英ノズルの先端から高速回転してい

る銅製ロール上に吹き付けられてアモルファスリボ、ン

となる.
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2. 2 測定方法

2.2. 1 電気抵抗

アモルファスリ ボンを約50皿皿の長さに切って電気抵抗測定用の

試料とした.試料は電流および電圧端子を点溶接した後，熱電対と

ともに図 2-2に示したような一端が真空に号|けるようになった内

径10mmの透明石英官に入れて固定した. リード線には直径O.1mmの

ニッケル線を用いた.電気抵抗の測定法はポテンシオメータを用い

た直流四端子法を採用した.

定速加熱による電気抵抗の変化は，試料を入れた石英管を真空

(10-3Pa 以下)に引きながら無誘導に巻いた電気炉の中に入れ，加熱

しながら同時に測定した.加熱速度は0.05K/s(3KI皿in)であった.

方，等温焼鈍および等時間焼鈍は試料の入った石英管を真空に引

きながら所定の温度の塩浴(NaN02 -KN02 )中に侵漬して行った.試料

が焼鈍温度に達するまでの平均時間は120sであった.電気抵抗の変

化は，所定の時間毎に焼き入れにより焼鈍を中断して液体窒素中で

測定した. この際，冷却は石英管を氷塩水(253K)中に焼き入れる

と同時に冷却したヘリウムガスを石英管内に導入する方法で行った.

初期冷却速度は30KI sであった.なお液体窒素温度の変動は測定

試料と同じ組成のダミーを用いて補正した.
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Current Leads 

二ご>Vacuum 

Q-ring 

Potential Leads 
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Lφ10 _I 

図 2-2 電気抵抗測定用の試料ホルダー
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2.2. 2 メスパウア一分光

メスバウアースペクトルの測定はエルシント社製メスパウアー装

置AME-50を用いて行った.線源にはO.37GBq (10皿Ci)の57Coを用い，

14. 4keVの 7線を使用して透過法により室温大気中で測定した.線

源はのこぎり歯状波で駆動し速度の校正は純鉄の薄膜(25μm)を

用いて行った.また得られた測定データの解析には九州大学大型計

算機センターのFACOMVP-100を用いた.

試料は長さ 15mmの短冊状に切ったものを用い，中央に直径10mmの

穴のあいたアル ミ製のホルダーに穴を覆うようにならべ，両端を粘

着テープで固定して測定に供した.焼鈍は内径約2mmの不透明石英

管に試料を真空封入して塩浴(NaN02 -KN02 )中で行い，冷却は石英管

ごと氷塩水中(253K)に焼き入れて行った.

2.2. 3 比熱

比熱の測定は次のようにして行った.測定に使用した装置は，

理学電機製の高感度示差走査熱量計DSC-8230Bおよび熱分析ステー

ションTAS-100である.本実験ではデータの解析を効率良くすすめ

るために， TAS-100をRS-232Cコネクターを用いてパソコン(PC-9801

F)と接続し測定データからの比熱曲線の計算ならびに解析を行っ

た. ここで比熱は次のようにして算出した.示差走査熱量計によっ

て測定されるのは，基準試料に対する測定試料の単位時間当たりの

熱量変化(示差走査熱量)dH I d tである.いま加熱速度をdTId t ， 
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1モル当たりの質量をMとすると定圧の測定条件試料の質量をm，

1 ) ( 2 . 

下では次式によりみかけの定圧比熱 Cpが得られる.

dH 1 1 dH M 
Cr=一一 ・一一 ・一一=一一一 ・一一一 (J.rnol-1 • K-1) 
d t dT m dT m 

dt M 

測定は純Alを以下このみかけの比熱を単に比熱と呼ぶことにする.

試料の質量高純度アルゴンガスフロー中で行った.標準試料とし，

実験に先立ち装は約20rng，加熱速度はO.33K !s(20K !rnin)とした.

温度の校正にはNiのキュリー温度(631K)を用置の校正を行った.

7.03， SnおよびPbの融解熱それぞれ3.26，熱量の校正にはIn，
，
 

、Tlu
 

試料の熱処理は試料を内径約2rnrnの一方，4. 77kJ !rnolを用いた.

所定の温度の塩浴(NaN02-KN02)中不透明石英管に真空封入した後，

所定の時間焼鈍した試料は石英管ごと氷塩水中に侵漬して行った.

(253 K )に焼き入れて冷却した.
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2. 2. 4 B-H曲線

B-H曲線の測定には交流による磁気誘連法を用いた.測定方法

は以下のとうりである. 空隙磁束補償用コイルを付した磁束検出

コイルに試料を挿入しそれを励磁用ソレノイドコイルの中へ設置

する.励磁用のコイルに交流電流を流して励磁すると，電磁誘導に

より磁束ゅの時間変化d1> Id tに比例した電圧Vが発生する.

v=-n d1>一一-nSdB 一一 一一・--dt ---dt ( 2. 2) 

ここで nは磁束検出コイルの巻数， 5は試料の断面積そしてBは試

料の磁束密度である. この電圧を適当な時定数の積分回路を通して

時間で積分すると試料のBに比例した電圧をとり出すことができる.

この電圧をデジタル記録計のY軸に入力する. 一方，励磁コイルに

発生する磁界はコイルに流した電流に比例するので， この電流に比

例した電圧を抵抗を用いてとり出しデジタル記録計のX軸に入力す

る.つぎにデジタル記録計のデータを X-yプロッターに出力して

B-H曲線を得る.なお励磁コイルの磁界はガウスメータを用いて

校正した.

測定には長さ 80mmに切ったストレートのリボンを用い，測定はす

べて室温で行った.焼鈍は内径約2mmの不透明石英管に試料を真空

封入して，塩浴(NaN02-KN02)を用いて行った.冷却は石英管ごと氷

塩水中(253K )に焼き入れて行った.
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2. 2. 5 X線回折

作製したすべてのリボン状試料は，実験に供する前にアモルファ

ス状態であることを確認するためX線回折ノ々ターンの測定を行った.

X線源にはグラファ イトモノクロメータで単色化したCuKα線(出

力40kV，100mA)を用いた.試料を15x 20mmの窓の空いたガラス製ホ

ルダーに窓を覆うように並べてはりつけ，試料の自由表面(液体急

冷時にロールと接触しなかった面)側に X線があたるように設置し

た。測定は28が100---100。の範囲を0.0330/s(20 /mio)の速度で走査

して行った.

一方，アモルファス構造の変化を調べるために相関関数の測定も

行った. この場合，散乱ベクトルQ(二4πsio() /え)の大きいところ

まで測定するために，波長えの短い単色化したM:oKα線(出力40kV，

10mA)をX線源として用いた.測定はQ= 8---130om-1の範囲を2θ の

走査速度0.0083
0
/s(O. 50 /mio)で行った.また，相関関数の解析は

文献(44)の方法によった.

2.2. 6 微小硬度

微小硬度の測定はマイクロビッカース硬度計を用いて，荷重0.98N，

測定時間30sの条件で行った.測定面はすべてリボンのロール面(液

体急冷時にロールと接触した面)側とし，表面をノ〈フ研磨したあと

黄銅板上に固定して圧痕を打った.同一試料に対して20個所の測定

を行った.
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第 3章 物性の不可逆的変化を伴う

構造緩和過程

作製したままの試料ではアモルファス構造は比較的高いエネル

ギー状態にある. このため熱的な刺激によって容易に原子の再配列

を起こし，より安定なアモルファス構造へと緩和する. このとき物

性の不可逆的な変化を伴う. このような構造緩和において重要な役

割を演じるのは，液体状態からの超急冷の過程で過剰に凍結された

自由体積である. ここでは， この構造緩和過程を構造に敏感な物性

のひとつである電気抵抗の測定によ り調べ，得られた結果を自由体

積との関連において解析する.更にメスバウアースペクトルの測定

を行い，構造緩和過程における局所的な原子の再配列挙動を明らか

にする.

3. 1 電気抵抗

3.1. 1 等温焼鈍による変化

図3-1--.，図 3-3はFe? 5 B 1 0 S i 1 5 ， F e? 8 B? S i 1 5および:F e，/ 9 B 1 0 S i 1 1 

の各アモルファス合金を，作製したままの状態から図中に示した各

温度で等温焼鈍したときの電気抵抗の時間変化を示したものである.

縦軸は電気抵抗の変化量(L1R=R(t)-Ro)を作製したままの状態

での抵抗値R0 (77 Kで測定)で規格化して示した.いずれの場合も

電気抵抗は短時間で急激に減少し，その後，焼鈍時間とともにゆる
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図 3-1 Fe75B10Si15アモルファス合金の等温焼鈍に伴う電気

抵抗変化.

作製したままの状態から図中に示した各温度で焼鈍.

結晶化温度は828K. 電気抵抗はすべて77Kで測定.
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図 3-2 F e7 8 B7 S i 1 5アモルファス合金の等温焼鈍に伴う電気

抵抗変化.

作製したままの状態から図中に示した各温度で焼鈍.

結品化温度は785K. 電気抵抗はすべて77Kで測定.
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図 3-3 Fe79B10Sillアモルファス合金の等温焼鈍に伴う電気

抵抗変化.

作製したままの状態から図中に示した各温度で焼鈍.

結晶化温度は704K. 電気抵抗はすべて77Kで測定.
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やかに減少している.長時間側では電気抵抗がほとんど変化しなく

なり，擬平衡値を示すところがみられる.また， この擬平衡値には

焼鈍温度依存性が認められる. これらの合金をそれぞれ678K(Feγ5 

BIOSiI5)， 688K(Fe?SB7Si15)および603K(Fe79BI0Sill)で.さら

に焼鈍を続けるといずれも10ks付近から電気抵抗の急激な減少が観

察された. この減少は，短時間側でみられる減少よりも著しく急勾

配で起こり， x線回折の結果から結晶化によるものであることがわ

かった. したがって図に示した焼鈍時間の範囲内では試料はいずれ

もアモルファス状態であり，観測された電気抵抗の減少は構造緩和

によるものである.構造緩和による電気抵抗の減少はFeSlB19 -xSix 

(3豆x豆10)合金("5 )についても報告されている. Fe-B-Si系アモル

ファス合金の場合， ここで示したように等温焼鈍による構造緩和で

は電気抵抗には減少のみが観測され， Fe-Ni-M:o-B系("6 )やFe-TM:-B

(TM:二Ti，V， Cr， Mn)系(，，? )アモルファス合金などにみられるような抵

抗の増加現象は観測されない. これは，第 4章で示すように電気抵

抗の増加に寄与するとされている化学的短範囲規則化が，本合金系

では電気抵抗の減少をもたらすことによる.

ここで注目すべきことは，長時間側で電気抵抗がほとんど変化し

なくなり擬平衡値を示すところが観測されることである. これは電

気抵抗からみた起こるべき不可逆的構造変化が， この時点ですべて

起こってしまって，アモルファス構造が各焼鈍温度における一種の

擬平衡状態になったためと考えられる. すなわち，作製したまま
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の状態ではアモルファス構造は熱的に非常に不安定な原子配列をし

ており，熱的刺激によって再配列を起こすけれども，熱処理条件に

よっては一気に熱平衡状態の原子配列すなわち結晶化へと進むので

はなく， 一旦アモルファス状態の中のより安定な状態に対応する原

子配列を実現して， この状態で見かけ上原子の再配列を停止するも

のと考えられる.アモルファス状態にこのような安定状態が存在す

ることは，実用材料として用いる際の熱処理条件を与えるものとし

てきわめて重要である.このことについては第 4章において詳しく

議論する.

ところで， Fe-B-Si系アモルファス合金について，構造緩和による

0.12---0.15%の密度の増加("8 )および粘度の増加("9 )が報告されて

いる.これは液体状態からの超急冷の過程で過剰に凍結された自由

体積が焼鈍による構造緩和によって消滅するためである. したがっ

て，ここで観測された電気抵抗の減少は，自由体積の消滅および再

分布を伴う原子の再配列すなわちトポロジカルな短範囲規則化によ

るものと考えられる.そこで，次に電気抵抗と自由体積の関連につ

いて検討する.
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3.1. 2 焼鈍による温度係数の変化

般に金属，合金の構造的な変化は電気抵抗の温度係数に反映

される. したがって，構造緩和の前後におけるアモルファス構造の

違いは，温度係数の差として観測されるはずである.そこで，焼鈍

の前後において電気抵抗の温度係数の測定を行った. 図 3-4は

Fe79BI0Sillアモルファス合金を603Kで2.7ks焼鈍したときの焼鈍

の前後における電気抵抗の温度変化を示したものである.電気抵抗

は焼鈍前の試料の300Kにおける抵抗値Ro(300)で規格化して示し

ている.測定は加熱による構造変化が無視できる低温領域(323K ---

478 K)で行い， O. 05KI s (3KI皿io)の加熱速度で昇温した.黒丸は

焼鈍前の試料を定速加熱したときのもので，白丸は焼鈍後再び加熱

したときのものである.いずれの場合も電気抵抗は温度に対して直

線的に増加している. このことは，遷移金属を含むアモルファス合

金の電気抵抗は，T>θo/2(θ。はDebye温度で本合金では約300K)

の高温域では，温度の 1次に比例するというCoteとM:eiselの理論的

考察(5 0 )と一致する.また図から明らかなように焼鈍によって電気

抵抗は減少し抵抗の温度係数 αは増大している.表 3-1は焼鈍

による300Kでの抵抗の変化L1R I R (300) (L1 R = R a s - R a n n)およ

び温度係数の変化 Aα(=α2-α1)を他のアモルファス合金につい

ての結果も含めて示したものである. ここで温度係数 αは昇温速度

が安定した 378~478K での測定値を最小二乗法により直線近似(図

の実線)して求めた.またL1R I R (300)はこの直線を300Kへ外挿

ワ
t
'
qr心
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図 3-4 定速加熱による電気抵抗の温度変化.
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0印は603Kで2.7ks焼鈍後の測定値.

加熱速度はO.05K /s(3K /min). 

表 3-1 焼鈍に伴う 300Kでの電気抵抗および温度係数の変化.

LJR=Ras-Rann， LJα=α2一α1 ・

Sample Heat treatment L1 R / R C300K) Aα 
C%) CK-1 ) 

0.27X10-5 Fe75B10Si15 678K-3.6ks 0.36 

Fe78B7si15 688K-4.8ks 0.38 0.12X10-5 

Fe79B10Si11 603K-2.7ks 0.83 2.05X10四 5
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することにより求めた. いずれの合金でも焼鈍によ って300Kでの

電気抵抗は減少し温度係数は増大している. 一方，図 3-5は焼

鈍の前後における X線回折測定の結果である.図中には比較のため

に結晶化後の測定結果も示した.焼鈍による回折プロフィルの変化

はほとんどみられず，試料がアモルファス状態であることがわかる.

他の合金についても同様の結果が得られた.

ところで，液体状態からの超急冷の過程でアモルファス合金中に

凍結される自由体積の量は冷却速度に依存する. Alliaら(5 1 )は冷

却速度の異なるいくつかのFe81・5Bl 4・5Si4アモルファス合金につい

て，透磁率の磁気余効と室温における電気抵抗およびその温度係数

との相関を調べた. ここで透磁率の磁気余効は自由体積にきわめて

敏感な物性である.その結果，両者の聞にはきわめて良い相関が存

在し，自由体積の減少は室温における電気抵抗の減少と温度係数の

増加をもたらすことを見いだした.また，彼らは遷移金属を含むア

モルファス合金の電気抵抗に関する理論に構造緩和過程を原子レベ

ルでの応力の変化によって記述する考えを導入することにより，構

造緩和による電気抵抗の温度係数の変化 Aα と自由体積の変化 .dV

との聞に次式の関係を導いた(4 B) (52) 

Aα=c'.d V (3. 1) 

ここで， cは試料の組成および作製条件(特に急冷速度)によって決

まる定数である. Fe-B-Si系アモルファス合金の場合は C<0であり，

由体積の減少は温度係数の増加をもたらす. したがって表 3-1 
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に示した焼鈍による室温(300K )での電気抵抗の減少および温度係

数の増大は，焼鈍によって自由体積が減少したことを示している.

液体状態からの超急冷のために不安定な位置で凝固させられた各原

子が，焼鈍により超急冷の過程で凍結された過剰な自由体積の消滅

を伴って原子間ポテンシャルのより安定な位置へ変位し，アモルファ

ス構造がより安定な構造へ変化するものと理解される.

以上述べたように，図 3-1----図3-3に示した電気抵抗の変化

は，過剰な自由体積の消滅と密接に関連づけられることがわかった.

過剰な自由体積の消滅は不可逆的な現象であるから，図にみられる

電気抵抗の変化も不可逆的なものである.次節では， このような電

気抵抗の変化挙動を液体金属の電気抵抗を表す式を自由体積をノミラ

メータとして書き換えたモデルを用いて解析する.

3.1. 3 電気抵抗と自由体積

アモルファス合金の電気抵抗に関しては， これまでに多くの測定

結果が報告されている.そして多くの場合，液体金属の電気抵抗に

関するZiman理論(5 3 )に基づいた解析がなされている.llizutani (54) 

は，アモルファス合金の電気抵抗はその磁性状態に応じて論ずる必

要があることを指摘している.それによるとZiman理論に基づく解

析が十分に有効であるのは，温度に依存しない小さな磁化率を示す

合金で， S，ρ-伝導電子のみが伝導現象にあずかる場合である.
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しかしながら， Fe-B-Si系合金のように実用上有用であるアモルファ

ス合金のほとんどが遷移金属を主成分とし室温以上にキュリー温

度をもっ強磁性合金である. このような合金では s，ρ-伝導電子に

加えて原子のまわりにある程度局在した d-電子も伝導に関与する.

さらに伝導電子と磁気モーメントとの相互作用も起こる. このため

伝導電子の挙動は極めて複雑になり理論的取り扱いはかなり難しい

状況にある.そこで， ここでは現象論的な観点から図 3-1---図3

-3に示した等温焼鈍による電気抵抗の変化を解析する.

前節で明らかにしたように抵抗のこのような変化は自由体積の減

少によるものである. 一方，自由体積の変化は構造因子の変化をも

たらすことが知られている (55) KeltonとSpaepen(56)は自由体積

と構造因子のこのような関連を根拠にして， Ziman理論によって与

えられる電気抵抗の式は自由体積をノ々ラメータとして書き換えられ

ることを示した.それによると作製したままのアモルファス合金を

等温焼鈍した場合に観測される電気抵抗の時間変化 LJR(t)!Roは，

つぎのような式で自由体積の時間変化Vパt)と関係づけられる.

A R( t) r TTTr  V。+Vf(O)1
Ro -l一VHT  3 f 

{ VO+~f(t) 一 Vo + V f (0) ( 3. 2) 

ここでKは組成および作製条件によって決まる定数， VHは原子を

剛体球と考えたときの体積である.また， Voはアモルファス合金

が最も緩和した状態にあるときの原子体積である.なおVパ0)-
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v，(t=O). とこ ろでv， ( t )は粘性に対する自由体積理論(5 7 )によ

り粘度の変化 η(t )と次式の関係にある.

り(t ) = 7} 0 (T) exp{γ V~ /V， ( t)} ( 3. 3) 

ここで旬。 (T)は温度因子， rは幾何学的因子と呼ばれるもので

0.5< r < 1の値をとる V~ は原子の拡散のためのジャンプに必要

な自由体積の臨界値を表す.また， Fe-B-Si系アモルファス合金に

ついてのクリーフの測定結果から次式が成り立つことがわかってい

るけ 8) 

り(t) =可(0)+ ~ t ( 3. 4) 

したがって等温焼鈍過程での自由体積の時間変化V，( t )は次式で

表すことができる.

V，(t)=rV車 / B( t) ( 3. 5) 

的)=ln [品目P{~却+1] +山) ( 3. 6) 

図3-1--..，図3-3において実線で示した曲線は式(3 . 2 )によ

る計算結果である. いずれの場合も測定値と良く 一致している.

計算に際してはK， Vパ0)および月 17}o(T)をノミラメータとした.

また rV京=0.1 V 0とし， V。として近似的に r-鉄の原子体積(1.21 

X10-2nm3)を用いた.さらにVHは剛体球の直径を鉄原子の原子直径

で近似して求めた.計算に用いた各ノミラメータのうちKとVパ0)は

組成ごとに焼鈍温度によらずほぼ一定の値を示した. これは， これ

q〈
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u
 



ラメータである. TaubとSpaepenの解析法(5 9 )に従って，次式で定

らのパラメータは焼鈍前の試料の状態によ って決まる定数であり，

組成および作製条件が同じであれば焼鈍温度によらないことを支持

している.一方， りITJo(T)は自由体積の変化の速度論に関するノ守

義されるり ITJ (0)の値の焼鈍温度依存性から等温焼鈍過程での自由

体積の消滅に対する活性化エネルギーを算出した.

~ ~ (rV烹 1
訂0)η。(ア)exP¥-V f (0) J ( 3. 7) 

図3-6はη/η(0)の対数を焼鈍温度の逆数に対してプロットした

結果である.いずれの合金でも良い直線関係が得られ，直線の傾き

から活性化エネルギーの値として， F e'7 8 B7 S i 1 5および、Fe.，. 9 B 1 0 S i 1 1 

合金では154 k J I m 01 (1. 6 e V) ， F e '7 5 B 1 0 S i 1 5合金では222kJI皿01(2. 3eV) 

が得られた.明らかに前の 2組成のアモルファス合金と後の合金で

は自由体積の消滅に対する活性化エネルギーに大きな違いがみられ

る.これは焼鈍によって起こる原子配列の変化が両者の間で著しく

異なるためと考えられる.そこで，次節ではFe7 5 B 1 0 S i 1 5合金およ

びFe78B7 Si 1 5合金についてメスパウアースペクトルの測定を行い，

両合金間で局所的な原子の再配列挙動にどのような違いがあるかを

検討する.
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3. 2 メスバウア一分光

メスバウアースペクトルとは原子核による 7線の共鳴吸収スペク

トルである.原子核(ここでは 5?Fe核)のエネルギー状態は，周囲の

電子状態の影響を受けて変化する(超微細相互作用).まず， s電子

は核位置にも存在確率をもち，核の正電荷とクーロン相互作用を生

じる.これはアイソマーシフトを与える.外側の s電子(例えはιs

とか5s )は結合に深く関与するため，アイソマーシフトは周囲の原

子の配列状態によって変化する.また，核が電気回重極をもっ場合

(5'7 Feの第一励起状態)，周囲の原子が作る電場勾配との間で四重極

相互作用が生じる. これはアモルファス合金では，一般に，その構

造的特殊性のために試料全体で平均すると非常に小さい. つぎに，

Fe-B-Si系アモルファス合金は室温付近では強磁性を示し， Fe原子

の核位置には内部磁場が存在する.核の磁気モーメントはこの内部

磁場と相互作用して核ゼーマン分裂を起こす. このためスペクトル

は6本の吸収ピークとして観測される(図 3-7). 内部磁場の大き

さはFe原子の周りに存在する原子の種類やその配列状態すなわち環

境によって著しい影響を受ける. したがって，メスパウアースペク

トルの測定により原子核のまわりの電子状態と局所的な原子配列に

ついて知ることができる.そこで，自由体積の消滅に対する活性化

エネルギーに著しい違いがみられたFe75B1 0 Si15とFe7 8 B'7 S i 1 5アモ

ルファス合金に対して，構造緩和過程での局所的な原子の再配列挙

動について調べるためにメスバウアースペクトルの測定を行った.
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3.2. 1 超微細相互作用の変化

図 3-7は， F e7 8 B7 S i I 5合金の等温焼鈍にともなうメスバウアー

スペクトルの変化を示したものである.焼鈍時間 9ksまではスペク

トルの形状に大きな変化はみられないが， 36.3ksでは2番目と5番目

の吸収ピークの強度が大きく減少している. この様な変化は冷問圧

廷によっても起こる. これは第 6章で詳しく述べるように試料面に

対して平行に配向した磁気モーメントの割合が減少したことを意味

している. これに対してFe75BIOSi15合金においては，焼鈍時間の

進行に伴うスペクトルの形状の変化はほとんどみられなかった.

ここでは，測定したスペクトルを式(3 . 8 )と式(3. 9 )を用いて

解析し Fe原子の周りの局所的な原子配列の変化にきわめて敏感な

平均のアイソマーシフト <δ>および内部磁場<H>の値を求めた.

N 

/(z)=Zhiz初 12ん (y-1 i )/[ω し2+(Z_y)2J (3. 8) 

この式でzは線源と試料の相対速度に対応した変数で， 1からN(=

1024)まで変化する.また hし んはそれぞれ各吸収ピークの高さ

および位置を表し， ωしは α-Feのスペクトルをローレンツ関数で再

現したときの吸収ピークの半価幅である. ρi ( X )は次式で表され

るガウス関数である.

ム (x)=exp[ -x2 (ln2)/(ωi )2 ] ( 3. 9) 

ここで ωi は各吸収ピークの半価幅である • f(z)が実測値と最も

良く一致するように最小二乗法で hi ， 1 i ， ωiを決定することに
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より <δ>および<万>の値を求めることができる.図 3-8およ

び図 3-9は， このようにして得られた平均のアイソマーシフト

<δ>および内部磁場<H>の焼鈍時間依存性を示したものである.

F e'/ 5 B 1 0 S i 1 5合金では<0>と<H>のいずれも短時間の焼鈍で急

激に増加した後， 1 ks以降は一定の値を示している.図 3-1と比

較するとよくわかるように， これらの物性が急激な増加を示す時間

域は電気抵抗が急激に減少する時間域と良く対応している 一方，

F e 7 8 B" S i 1 5合金の場合<δ>は2.7ksまで急激な減少を示し，その

後増加して 9ks以降は一定となる傾向を示す • <H>には焼鈍によ

る顕著な変化はみられないが，わずかな増加傾向が認められる.

この場合も <δ >に急激な変化がみられる時間域は，図 3-2にお

いて電気抵抗が急激な減少を示す時間域と良く一致している. した

がって，いずれの合金でも焼鈍によって起こるFe原子の周りの局所

的な原子配列の変化が電気抵抗の減少の要因であることがわかる.

ここで，特に注目すべきことは電気抵抗の急激な減少の見られる時

間域で， < 0 >および<万>の変化挙動が両合金問で全く異なるこ

とである. これは電気抵抗の急激な減少と対応して起こるFe原子の

周りの局所的な原子配列の変化挙動が両合金で著しく異なっている

ことを示している.前節で述べたように， これらの合金の聞には自

由体積の消滅に対する活性化エネルギーに大きな差がみられた.お

そらく原子の局所的な再配列挙動の違いが活性化エネルギーの差と

して反映されたものと解釈される. このような局所的な原子の再配
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平均のアイソマーシフト(上)と内部磁場(下)の変化.
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列挙動の著しい違いは，第 5章において詳しく議論するが，これら

の合金のアモルファス構造の違いによるものとして説明できる.

3.2. 2 原子配列の変化

この節のはじめに述べたように内部磁場の大きさは， Fe原子の

周りに存在する原子の種類やその配列状態すなわち環境によって影

響を受ける. これは次のような電子の相互作用によるものである.

核位置にも存在確率をもっ1s， 2 s， 3 S電子のスピンはそれぞれ

対をなしている.しかし不対3d電子スピンとの交換相互作用によっ

て，これらの s電子の空間的な分布にはスピンの向きによるズレが

生じ る.この結果，核は3d電子のスピンと逆向きのスピンの磁気

モーメントによる磁場を感じることになる. これが内部磁場である.

Fe原子の3d電子の磁気モーメントは周囲の環境によって影響を受

けるため，内部磁場も影響を受けることになる. したがって，内部

磁場の変化からFe原子の周りの原子配列に関する情報を得ることが

できる.

アモルファス合金の場合，無秩序な原子配列のために個々のFe原

子の周りの環境は均一ではな く，内部磁場は分布を有する. このた

めメスパウアースペクトルは広がりをもつようになる.図 3-1 0 

はFe7887 Si 1 5アモルファス合金のメスパウアースペクトルである.

(a)は作製したままの試料， (b)は643Kで30ks焼鈍した試料のスペ

クトルである.黒い点が測定点を表す.いずれも広がった 6本の吸
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図 3-1 0 焼鈍によるFe'78B'7 Si 15アモルファス合金の

メスバウアースペクトルの変化.

( a )作製したままの状態. (b) 643Kで30ks焼鈍後.

破線は 5つの成分(サブスペクトル)への分解を示す.

各サブスペクトルは内部磁場の異なるFe原子サイト

に対応する. 実線はすべての成分の和を表す.
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収ピークを示している.解析の結果，測定されたスペクトルは 5つ

のサブスペク トル(点線)に分解することができた. 実線は 5つのサ

ブスペクト ルの和を表す. この ことは試料内に内部磁場の異なる，

すなわち環境の異なる 5つのFe原子位置が存在することを示 してい

る.こ こで，内部磁場の大きさは主として最隣援するFe原子の数に

依存すると仮定すると， この結果は図 3-1 1に示したBernalの剛

体球モデルにおいて実測された最隣接原子数(配位数)Zの分布と良

く対応するは o)すなわち 5つのサブスペクトルは，それぞれZ=

8，9，10，11および12に対応した内部磁場を有するFe原子によるも

のである.またZ=7とZ=13は出現頻度がきわめて小さいこととも

一致する. したがって，各サブスペクトルの相対的な吸収面積から

対応する配位数の出現頻度を見積もることができる.図 3-1 2は

このようにして求めた配位数の分布である.図から明らかなように，

焼鈍によるトポロジカルな短範囲規則化に伴ってZ=8， 9の割合が

減少し， Z=l1， 12の割合が増加している.また平均の最隣接原子数

<Z>は，それぞれ<Z >=9. 9(焼鈍前)および<Z>=10.1(焼鈍後)

でわずかに増加している.つぎに焼鈍前の試料に対するスペクトル

について，各サブスペクトルの 1番目と 6番目の吸収ピークの間隔

から求めた平均の内部磁場<H>をZに対してプロットしたものを

図3-1 3に示す.両者の聞には良い直線関係が得られ，直線を外

挿すると原点を通る. このことから着目しているFe原子の内部磁場

に対して最隣接する各Fe原子は，あたかも平均として2.02MA/m(25.
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図 3-1 2 焼鈍による最隣接Fe原子数の分布の変化.
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4kOe)の寄与をしていると見なすことができる. これはFe刊 B12Sil0

アモルファ ス合金(2.OOM:A/m) (8 1)や FeSl・5Bl "・ 5Si"アモルフ ァス

合金(2.041lAI皿)(82 )における値とほとんど一致している.

一方，焼鈍によるトポロジカルな短範囲規則化によ ってキ ュリー

温度Tcの上昇が観測される.作製したままの試料ではTc=696K，

これに対して焼鈍後(構造緩和後)の試料ではTc= 711Kである.

このTcの上昇は， ここで得られた平均の最隣接Fe原子数<Z>の

増加によ って良く説明することができる.

分子場理論によればTcは次式で表される.

2<Z> 
.5 (5+1) ] Fe-Fe 

3 kB 
(3. 1 0) 

ここで kBはボルツマン定数，5は原子のスピン量子数である.また

] Fe-Fcは最隣接Fe原子聞の交換積分を表す. したがって Sの大き

さがわかれば，上で求めた平均の最隣接Fe原子数<Z>とTcの値

から ]Fc-Feを見積もることができる.YamauchiとM:izoguchi(83 )は，

2種類のメタロイド原子(A，B)を含む 3元系Fe基アモルファス合金

Fel-X-yAxByについて， Fe 原子の磁気モーメントにおよぼすメタロ

イド原子の効果を電荷移動モデルにより説明した.それによるとFe

原子 1個あたりの磁気モーメント μは，次のような式で表される.

一一μ
 

μT(l-x-Y)-mx-n y 
1-x-y ( 3. 1 1) 

この式で， μTはメタロイド原子が存在しないときのFe原子の磁気

モーメント，またm， nはメタロイド原子A，Bからの移動電子数で
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ある. ここでBとSiからの移動電子数をそれぞれ1.1およびo.9 (64) 

とし， μT = 2. 35μB {85}とすると Fe78B7Si15アモルファス合金では

μ=  2.08μBを得る. この値から g因子を 2として Sの大きさを評

価し構造緩和の前後における ]fc-feの値を計算するといずれの

場合も6.9xl0-15ergが得られた.この値はこれまでの報告(6 4 )とほ

ぼ一致している.
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3. 3 総括

この章ではFe'1 5 B 1 0 S i 1 5， F e7 8 B'I S i 1 5およびFe79BI0Sillアモル

ブァス合金について，液体状態か ら超急冷したままの試料の構造緩

和過程を電気抵抗測定およびメスパ ウア一分光により調べた.得ら

れた結果を要約すると以下のとうりである.

いずれの合金でも77Kで測定した電気抵抗は，等温焼鈍によって

不可逆的な減少を示した.また，長時間側では電気抵抗がほとんど

変化しなくなり擬平衡値を示すところが観察された. これは，電気

抵抗からみた起こるべき不可逆的構造変化がこの時点ですべて完了

して，アモルファス構造が一種の擬平衡状態になったためと解釈で

きる.また，焼鈍後の試料では室温(300K)での電気抵抗の減少と

温度係数の増加がみられた. これは焼鈍によって自由体積の減少を

伴った原子の再配列が起こったことを示している. したがって作製

したままの試料を焼鈍した場合，液体状態からの超急冷の過程で過

剰に凍結された自由体積の消滅や再分布を伴うトポロジカルな短範

囲規則化，すなわち超急冷のために不安定な位置で凝固させられた

各原子が，原子間ポテンシャルのより安定な位置へ変位することに

よって，アモルファス構造のネットワークがより安定化することが

わかった.

等温焼鈍において観測された電気抵抗の不可逆的な減少は，液体

金属の電気抵抗に対するZimanの式を自由体積をノミラメータとして

書き換えたモデルによって良く再現することができた. これは，
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このような電気抵抗の変化挙動が自由体積の消滅によ って支配され

ていることを示している.電気抵抗の変化から評価した自由体積の

消滅に対する活性化エネルギーは， Fe75BI0Si15合金では222kJ/mol

(2.3eV)， Feγ8 B，{ S i 1 5 および~Fe79BI0Sil1 では 154kJ/mol( 1. 6eV)であ

り，合金組成による大きな差がみられた.

一方， Feγ5B 10 Si 1 5 および~Feγ8B7 Si 1 5合金についてメスパウアー

スペクトルから求めた平均のアイソマーシフト <δ>と内部磁場

<H>の焼鈍による変化には，電気抵抗の変化と良い相関がみられ

た.特に注目されることは，電気抵抗の急激な減少の見られる時間

域で<0>および<H>の変化挙動が両合金問で著しく異なること

である.これは，電気抵抗の急激な減少と対応して起こるFe原子の

周りの局所的な原子配列の変化が，両合金で著しく異なっているこ

とを意味している. したがって， これらのアモルファス合金の聞に

みられる自由体積の消滅に対する活性化エネルギーの著しい違いは，

このような原子の局所的な再配列挙動の違いが反映されたものと理

解される.さらに， このような違いは両合金のアモルファス構造が

異なることを示唆している.

メスパウアースペクトルから求めたFe原子の周りの最隣接Fe原子

数Zの分布は，焼鈍に伴うトポロジカルな短範囲規則化によって次

のように変化することがわかった.すなわち Z= 8，7の割合が減

少し， Z=11.12の割合が増加する.その結果，平均の最隣接Fe原

子数<Z>は増加する.また，分子場理論を用いることにより焼鈍
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によるキュリー温度の増加を， この<Z>の増加によって説明でき

る.
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第 4章物性の可逆的変化を伴う

構造緩和過程

第 3章では，作製したままのアモルファス合金の焼鈍による構造

変化について議論した.その結果， 3. 1. 1節で述べたように焼鈍

によってアモルファス構造に一種の擬平衡状態が出現することがわ

かった.すなわち等温焼鈍した場合，電気抵抗が長時間側でほとん

ど変化しなくなり擬平衡値をとるところが観測された. これはトポ

ロジカルな短範囲規則化によってアモルファス構造のネットワーク

が安定化したためと考えられる.また， この擬平衡値には焼鈍温度

依存性が認められた. このことは，焼鈍温度をサイクリックに変化

させた場合，電気抵抗が各焼鈍温度における擬平衡値の聞を可逆的

に変化する可能性を示している. これまで， Fe-B-Si系アモルファ

ス合金に関しては電気抵抗の可逆的変化を明確に示した報告はない.

電気抵抗のように構造に敏感な物性が可逆的変化を示すということ

は，アモルファス構造が安定であることの大きな根拠となる.アモ

ルファス構造の安定性は， Fe-B-Si系アモルファス合金を電力用ト

ランス鉄心材として実用化する上で最も重要なことである.

そこで，本章では，電気抵抗が擬平衡値をとるまで焼鈍(以後こ

れを予備焼鈍とする)した試料について，物性の可逆的変化を伴う

構造緩和過程(可逆的構造緩和過程)を電気抵抗および比熱の測定を

中心に詳しく検討し可逆的構造緩和の機構やその速度論を明らか
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にする.

4. 1 電気抵抗

この節では，まず，これまで複数の遷移金属を含むアモルファ

ス合金においてしか報告されていない構造緩和に伴う電気抵抗の可

逆的変化が，単一の遷移金属しか含まないFe-B-Si系アモルファス

合金においても観測されることを明らかにする.つぎに， このよう

な可逆的変化の要因であるアモルファス構造内での化学的短範囲規

則性の変化，すなわち異種原子問での配位の変化の速度論について

議論する.

4. 1. 1 電気抵抗の可逆的変化

3.1.1節で示したように作製したままの試料を等温焼鈍した場

合，電気抵抗は短時間の内に急激に減少し，その後はわずかな変化

しか示さず長時間側では擬平衡値をとる. この電気抵抗の擬平衡値

には焼鈍温度による違いがみられる. これは，焼鈍温度の変化に対

して電気抵抗が各温度に対応した擬平衡値の問を可逆的に変化する

ことを示唆している.そこで， F e '7 8 s.， S i 1 5アモルファス合金に対し

て623Kで30ksの予備焼鈍を施した後， 1. 2ksの等時間焼鈍による温

度サイクル実験を行い電気抵抗の温度変化を調べた.電気抵抗の測

定はすべて液体窒素中(77K)で行った.結果を図 4-1に示す.電

気抵抗は予備焼鈍前の抵抗値Roに対する比で表している.白丸(0)

円

4υ
「
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図 4-1 等時間焼鈍による電気抵抗の温度変化.

623Kで30ks予備焼鈍した試料について焼鈍温度を

下げて行った場合(0印)と上げて行った場合(・印)

の測定値.焼鈍時間は1.2ks. 電気抵抗は11Kで測定.
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図 4-2 焼鈍温度の変化1こ対する電気抵抗の可逆的変化.

OEDは図 4-2の右端の・に対応した測定値.
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は予備焼鈍後，焼鈍温度を下げて行ったときの抵抗の変化で，黒丸

(・)は引き続き焼鈍温度を上げて行ったときのものである.両者の

抵抗値は580Kから643Kの温度範囲で同ーの直線上を変化している.

しかし， 580K以下の温度では抵抗はこの直線からはずれて一定に

なる.ここで，昇温過程と降温過程で抵抗値が同じ直線上を変化す

ることは， この間の各温度においては1.2ksの焼鈍時間内にそれぞ

れある一定の電気抵抗のレベルが可逆的に達成できることを示して

いる.すなわち電気抵抗が焼鈍温度の変化に対して可逆的に変化す

ることを示すものである.図 4-2は図 4-1において643Kで1.2

ks焼鈍(図中の右端の・に対応)した試料を引き続き583Kで6ks焼鈍

後，再び643Kで焼鈍したときの抵抗の時間変化を示したものであ

る.明らかに可逆性が認められる.構造に敏感な物性が可逆的変化

を示すということはアモルファス構造が可逆的な変化を起こしてい

ることを意味している.このような現象は結晶合金における規則一

不規則変態に類似しており， この可逆的な構造変化はアモルファス

構造の化学的短範囲規則性の変化を考えることによって理解するこ

とができる.すなわち， 580K以上の温度では1.2ksの焼鈍時間内に

各温度における安定な化学的短範囲規則性が達成されるために電気

抵抗の可逆的な変化が観測される.これに対して580K以下では，

温度が低すぎるために1.2ksの焼鈍では短範囲規則化が十分に起こ

ることができず，その結果，電気抵抗は可逆的変化の直線からずれ

て変化しなくなる. したがって， 580K以下の温度でも長時間焼鈍

「ヘυ
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すれば各温度における安定な化学的短範囲規則性が達成され， 電気

抵抗は可逆的変化の直線上に乗ってくるものと考えられる.

ここで， 本アモルフ ァス合金の場合，図から明らかなよ うに焼鈍

温度の減少に伴う 化学的短範囲規則化の進行によ って77Kでの電安

抵抗は減少する。ちなみに電気抵抗の可逆的変化を示す直線の傾き

は1.2xl0-5K-1である.これまでに報告されているこのような電気

抵抗の可逆的変化は，ほとんどが複数の遷移金属を含むアモルファ

ス合金に関するものである. しかもほとんどの場合，抵抗の可逆的

変化を示す直線は焼鈍温度に対して負の傾きを示す.すなわち焼鈍

狙度の減少に伴う化学的短範囲規則化の進行によって電気抵抗は増

加する.現時点では，遷移金属としてFe原子のみを含むアモルファ

ス合金で正の傾きを示すのは， Fe-B-Si系合金が唯一のものである.

結晶合金の規則一不規則変態においても規則化に伴って電気抵抗が

増加する合金と減少する合金があり，同様の現象がアモルファス合

金で起こっても不思議ではない.また，本アモルファス合金の場合，

焼鈍温度の変化に対する電気抵抗の可逆的変化量がこれまでに報告

されている他のアモルファス合金のそれに比べて極めて小さいこと

は注目に値する.

ところで構造緩和による電気抵抗の変化には， トポロジカルな短

範囲規則化による効果と化学的短範囲規則化による効果の両方が含

まれている. これらの効果はまった く独立したものではな く相互に

依存していると考えられる. しかしながら図 4-1および図 4-2 
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に示したように化学的短範囲規則化による電気抵抗の可逆的変化が

観測されたことは，予備焼鈍によりトポロジカルな短範囲規則化が

ほぼ終わってしまい，つぎの等時間焼鈍ではトポロジカルな短範囲

規則化による電気抵抗への寄与がほとんどなかったためと考えられ

る.このことは，等時間焼鈍の過程においては化学的短範囲規則化

の速度がトポロジカルな短範囲規則化の速度に比べて十分に速く，

近似的に化学的短範囲規則化の状態がトポロジカルな短範囲規則化

の状態には依存しないとみなしてよいことを意味している. 一方，

予備焼鈍中においては化学的短範囲規則性の変化は， トポロジカル

な短範囲規則性の大きな変化のなかに隠されて観測することはでき

ない. しかし，化学的短範囲規則化の結果は予備焼鈍によって得ら

れる電気抵抗の擬平衡値の焼鈍温度による差として観測される.

つぎに，電気抵抗の可逆的変化を伴う化学的短範囲規則化過程

の焼鈍温度および焼鈍時間依存性について検討する.図 4-3は，

Fe78 B7 Si 15および:Fe75BIOSi15アモルファス合金を，それぞれ623K

で30ks(Fe7 8 B7 Si15)あるいは24ks(Fe75BI0Si15)予備焼鈍した後，

図にみるように温度をサイクリックに変化させて焼鈍しながら電気

抵抗の時間変化を測定した結果である.電気抵抗の測定はすべて液

体窒素中(11K)で行った.心ずれの合金においても各焼鈍温度に対

して電気抵抗の擬平衡値が存在する.また.焼鈍温度を623Kに戻

すと電気抵抗は，それ以前の状態すなわちどの温度で電気抵抗が擬

平衡値をとるまで焼鈍したかによらず， 623 Kに対する擬平衡値を
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可逆的に示すことがわかる. このことは，電気抵抗の変化からみた

場合，各焼鈍温度に対応 したアモルファス構造の擬平衡状態が存在

することを示している. したがって， この擬平衡状態問での可逆的

な構造変化が電気抵抗の可逆的変化の原因であると考えられる.

このようにアモルファス構造内で短範囲の規則性がかなり変化し

でも結晶化が起こらないのは，結晶相の形成には原子の長距離拡散

が必要なためである. ところで，図 4-3にみるように各焼鈍温度

において電気抵抗が一定となるまでの時間は温度が低いほど長い.

このことから図 4-1において電気抵抗が580K以下の焼鈍温度で

は可逆的変化を示す直線からはずれるのは， 1. 2ksの等時間焼鈍で

は焼鈍時聞が短すぎて各温度に対する擬平衡値に達することができ

なかったためであることがわかる. これに対して，焼鈍温度が580

K以上になると電気抵抗は1.2ks以内に擬平衡値に達することが確

認される.

一方，図 4-4は比較のために 2種類の遷移金属を含むFe40Ni40 

Pl 4 B6アモルファス合金について，同様の測定を行った結果である.

予備焼鈍は593Kで1.8ks行った.図から明らかなように各焼鈍温度

に対して電気抵抗の擬平衡値が存在し焼鈍温度の変化に対応して

抵抗の可逆的変化がみられる. この合金では焼鈍温度の低下に伴う

化学的短範囲規則化の進行によって電気抵抗は増加する. この系の

ム金においては，キュリー温度(3 9 )や誘導磁気異方性(66)について

も可逆的変化が観測されている. この場合Fe-Ni，Fe-FeおよびNi-Ni

ハ
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の各原子対の数の変化がその機構として考えられている.

図4-5は上述の 3つのアモルファス合金について，各焼鈍温度

に対する電気抵抗の擬平衡値を焼鈍温度に対してプロットしたもの

である.いずれの合金でも良い直線関係が得られている.直線の傾

きはFe? 8 B，/ S i 1 5合金の場合1.Ox 10-5 K-1で， これは図 4-1にお

ける直線の傾き1.2x10-5K-1とほとんど一致する. これに対して

Fe?5BI0Si15合金ではO.4x 10-5 K-1であり， これはFe '/ 8 8-， S i 1 5合金

の3分の 1である. この大きな違いについては第 5章においてアモ

ルファス構造と関連づけながら詳しく議論する.尚，図 4-1と図

4 -5で電気抵抗の値に違いがみられるのは試料のバラツキによる

ものである.一方， Fe40Ni40P14BB合金では-2.8x 10-5 K-1の傾き

が得られた. このように電気抵抗の擬平衡値が強い焼鈍温度依存性

を示すことは，焼鈍によって得られる擬平衡状態のアモルファス構

造が焼鈍温度によって異なることを意味している. したがって，あ

る温度で安定なアモルファス構造が得られたとしても温度を変える

とまた別の，すなわち新しい温度で安定なアモルファス構造へ移行

するために再び緩和しなければならないことになる. この様子は，

図4-3および図 4-4に示した電気抵抗の変化に良く表れている.

このため，作製したままの状態のアモルブァス構造を焼鈍によって

安定な構造に緩和させる場合，焼鈍温度により得られる安定なアモ

ルファス構造が異なることに十分注意する必要がある.
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ところで，これまでに多くのアモルファス合金について電気抵抗

の可逆的変化が報告されているが，ほとんどの場合，可逆的変化を

示す直線は焼鈍温度に対して負の勾配を示す.正の勾配を示すもの

としてはFe53Ni25SiaB14(67)とNi71Cr4Si9B16(68) (69)合金が知ら

れている.特に後者の場合. Ni68Cr14B18合金では負の勾配を示す

のに対しCrの一部をSiで置き換えると正の勾配を示すようになる.

また，図 4-5に示したようにSiを含まないFe4 0 N i 4 0 P 1 4 B6合金あ

るいはFe3 2 N i 3 6 Cr 1 4 P 1 2 B6合金(70)では負の勾配を示す. しかしな

がらFe-Ni-Si-B系合金でもFeの含有量が少なくなると負の勾配を示

すようになる. こういった実験結果を考えあわせると，電気抵抗の

可逆的変化が焼鈍温度に対して正の勾配を示すことには. Fe原子と

Si原子の相互作用が大きく関与していることが推測される.
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4. 1. 2 クロスオーバー現象

この節では，電気抵抗の可逆的変化を伴う構造緩和過程(可逆的

構造緩和過程)での構造変化は，単一の熱活性化過程によって記述

することができないことをクロスオーバー現象の観測により明らか

にする.

まず，クロスオーバーの実験について説明する.図 4-3および

図4-5から明らかなようにFe7887 Si 1 5アモルファス合金の場合，

焼鈍温度が高いほど電気抵抗の擬平衡値は大きく， しかもより短時

間でこの値に達する. したがって温度T1およびアバア1< T 2)で等

温焼鈍を行った場合，電気抵抗はそれぞれ図 4-6に示すような変

化をする.図中のA点はクロスオーバ一ポイントと呼ばれ， この点

でふたつの電気抵抗曲線はクロスする. ここで， A点における電気

抵抗は温度T2での擬平衡値 R2であるとする.いま温度Tr(>T2)

で予備焼鈍した試料を温度T1で電気抵抗がA点に達するまで時間

t 0だけ焼鈍する.その後，直ちに焼鈍温度をT2へ変化させたとす

る.このとき可逆的構造緩和過程での構造変化が単一の熱活性化過

程によって支配されているならば，電気抵抗はすでにT2での擬平

衡値R2に達しているので温度T2では電気抵抗の変化は観測されな

いはずである. もしT2で抵抗の変化が観測されれば， この構造変

化には緩和時間の異なる(つまり活性化エネルギーの異なる)少なく

とも 2つ以上の熱活性化過程，すなわち緩和機構が関与しているこ

とになる.
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そこで， F e7 8 8'1 S i 1 5アモルファス合金についてクロスオーバーの

実験を行った.まず623Kで30ks予備焼鈍した試料を， 543Kで電気

抵抗が563Kでの擬平衡値に達するまで36ks焼鈍した.その後，直

ちに温度を563Kへ上げて焼鈍を続けた.図 4-7は， 563Kでの電

気抵抗の時間変化を示 したものである(・印).電気抵抗の測定はす

べて液体窒素中(77K)で行った.図から明らかなように抵抗は最初

急激に増加し， O.3ks近傍で最大値を示した後，ゆっくりと減少し

て2.5ks以降はほぼ一定となる. このように明確なクロスオーバー

現象が観測される.クロスオーバー現象は酸化物ガラスの構造緩和

においては良く知られた現象である(7 1 )ー (73) アモルファス合金

においても， これまで複数の遷移金属を含む合金系で誘導磁気異方

性(74¥ キュリー温度(7 5 )および弾性定数(7 8 )に関して観測されて

いる. しかしながらFe-8-Si系アモルファス合金ではまだ観測され

た例はない.クロスオーバー現象が観測されたことは，前述のよう

にこの可逆的構造緩和過程には緩和時間の異なる少な くとも 2つ以

上の緩和機構が関与していることを意味している.

ここでは，次のような簡単なモデルを用いてこのクロスオーバー

現象を解析するけ 1)それぞれ単一の緩和時間て 1およびて 2(て 1く

てけを有する 2つの緩和機構を仮定する.各緩和機構は測定値に対

して等しい寄与をし焼鈍温度に依存した同じ擬平衡値を与えるも

のとする.いま，緩和時間の短い緩和機構からの寄与をM1(t)，

緩和時間の長い緩和機構からの寄与をM2( t )とすると測定値R( t ) 
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は次のように表わすことができる.

R( t) =す-[Ml( t ) + M2 ( t ) ] ( 4. 1) 

Mi ( t) = R∞(T) + R i exp ( - t / てi) i=1， 2 

ここでR∞(T)は温度Tで等温焼鈍したときの電気抵抗の擬平衡値，

Riは緩和時閉じの緩和機構における抵抗の初期値である.また，

tは焼鈍時間を表す.図4-8は温度Tpで予備焼鈍した試料を温

度Tlで等温焼鈍したときのR(t)，M1(t)， M2(t)の時間変化

を摸式的に示したものである. この図でM 1 ( t )は緩和時間が短い

ため短時間でTlでの抵抗の擬平衡値に達するのに対して，M2(t) 

は長い緩和時間を有するためゆっくりと擬平衡値へ向かつて減少す

る.ところでクロスオーバーの実験では，まず温度T1で焼鈍を行

い実線で示した抵抗の測定値R( t )が温度T2での擬平衡値R∞(T2) 

に達したとき(クロスオーバ一ポイント)，温度をT1から T2に急激

に変えて焼鈍を続け，そのときの抵抗の時間変化を調べた. ここで

T1での焼鈍をクロスオーバーポイントで中断するとき ，M 1 ( t )は

R∞(T 2)よりも低い抵抗値を有し， M2(t)は高い抵抗値を有する.

この状態で焼鈍温度をT1からT2に変えると ，M1(t)はR∞(T2) 

に近づこうと急激に増加し，M 2 (t)は逆に R∞(T2)に向かつて徐

々に減少する. したがって，両者の平均である R( t )は最初M 1 ( t ) 

の寄与のために急速に増加し，その後，M2 (t)による寄与のため

にゆっくりと減少してR∞(T2)に収束することになる. この状況は
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ときの電気抵抗の測定値R( t )に対する，短い緩和

時間を有する緩和機構からの寄与M1 ( t )と，長い

緩和時聞を有する緩和機構からの寄与M2 ( t )の関係.
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図4-7に示した測定値(・印)の変化挙動を良く表している。図 4

-7中の実線は式(4. 1)による計算結果であり，測定値を良く再

現しているのがわかる.また，点線は各緩和機構からの寄与M1( t ) 

および、M2 ( t )の変化である.計算に用いた Riおよびて i(i=1， 2)

の値はつぎのとうりである.

R1 = -6.6 X 10-4 て1= 177s 

R2= 6.7x10-4τ2 = 1005s 

ここでRiの値は符号だけが異なりその絶対値はほとんど同じであ

る.これは図 4-8においてクロスオーバーポイントではM1 ( t ) 

とM2( t )のR∞(T2)からのずれは等しく，その方向が逆であるこ

とと一致する.一方， 2つの緩和機構の緩和時間には 5倍以上の違

いがみられる.同様の結果が， FeaoB20アモルファス合金のキュリ

ー温度についてのクロスオーバ一実験でも得られている(7 4 ) 

以上のように，電気抵抗のクロスオーバー現象は緩和時間の異な

る2つの緩和機構を考えることによっても説明することができた.

しかしながら， このような現象が化学的短範囲規則性の変化による

ものと考える場合，単一の緩和時聞を有する 2つの機構を考えるよ

りも緩和時間が分布を有すると考える方がより現実的である.すな

わち，アモルファス構造を原子レベルで見た場合，個々の原子のま

わりの原子配置の乱れは均ーではないと考えられる. したがって，

それぞれの原子配置の乱れの程度に応じて緩和の程度も異なり，緩

和に要する時間も異なってくる. このため，アモルファス構造全体
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では緩和時間はある種の分布を有することになる.

そこで， 次節では緩和時間の分布を考えた解析を試みる.

4. 1. 3 緩和時間の分布

前節までの議論により電気抵抗の可逆的変化を伴う構造緩和は

化学的短範囲規則性の変化によるものであることが明らかになった.

また，このような可逆的構造緩和過程においては緩和時間の分布を

考える必要があることを示した.本節では，図 4-2と図 4-3に

示した電気抵抗の等温焼鈍曲線を緩和時間が対数正規(log-normal)

分布G(て)をしていると仮定して解析する.

化学的短範囲規則イヒ過程が 1次の速度論に従うとすると，緩和

関数ψ(t )は電気抵抗の変化R( t )と次のように関連づけられる.

R(t )-Ro ~ ('∞ 
ψ( t ) = Å~; V / T¥  .n U = 1 -¥ G (て)exp(-t Iて)dτ

R∞-Ro ~ j。 ( 4. 2) 

!レだた

;忘れ)dτ=1

ここでRoおよびR∞はそれぞれ各焼鈍温度における抵抗の初期値と

最終値(擬平衡値)である.また τは緩和時間を表す.式(4. 2 )は

次のような非線形の緩和関数と等価であることが知られている(3 6 ) 

ψ( t) = 1 -exp[一(t Iてm ) 1 1(3 ] ( 4. 3) 

この式でて mは平均の緩和時聞を表し， これは各焼鈍温度に対して

l一ψ(t)=l/eとなる時間より決定することができる.また βは
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緩和時間の分布の幅を表すパラメータで，大きいほど分布が広が っ

ていることを意味する.ここでは緩和関数として式(4. 3 )を用い

る.図 4-9はこのようにして求めたFe78B7Si15合金のて mの対数

を焼鈍温度の逆数に対してプロットしたものである.図から明らか

なように良い直線関係が得られることからて mはアレニウスの式

てm-てoexp(E I k T) ( 4. 4) 

に従うことがわかる. ここで τ。は前指数因子と呼ばれるもので，

Eは化学的短範囲規則化過程の平均の活性化エネルギーである.

最小二乗法により E= 222kJ Imol (2. 3eV)およびて。=1.2xl0-17sが

得られた. 一方， ψ( t )とlog( t Iてm)の関係を図 4-1 0に示す.

図中の実線は，式(4. 3 )において βをそれぞれ1. 2， 3としたとき

の理論曲線である.測定値は長時間側(log(t Iてm)> 0)では s=2

の曲線上にほぼ乗っている. しかし短時間側(log(t Iてm)<-0.5)

では s=2の曲線からはずれて β=3の曲線上にある. これは焼鈍

時聞を評価する際，焼鈍温度に達するまでの時間を考慮しなかった

ため焼鈍時間が短い測定値は実際の焼鈍時間よりも短時間側(左側)

へ移動し，見かけ上 s=3の曲線に近づいたものと考えられる.

したがって，本アモルファス合金の化学的短範囲規則化過程は緩和

時聞が s=2の対数正規分布を有する過程として記述できると言え

る.ところで， これまでFe-B-Si系アモルファス合金のように単一

の遷移金属しか含まない合金の化学的短範囲規則化過程の速度論に

関する報告はほとんどなし，表 4-1に比較のため， これまでに報
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表 4-1 各種アモルファス合金における β， Eおよびて oの値.

Alloys β E (eV) て。 (sec) References 

Fe78B7Si15 2 2.3 1.2X10-17 This work 

(Co，Fe)75B10Si15 5 2.0 7.8X10-17 (77) 

Fe15Ni63B14Si8 2.3 1 .93 8.6X10-16 (78) 

( Co ， F e ， N i ) 73 ( B ， S i ) 27 2.5 1 .82 5.5X10-14 ( 79) 

Fe40Ni40B20 2.5 1 .76 ー (80) 

Fe40Ni40P14B6 4 1 .63 10-14 ( 81 ) 

Fe40Ni40P14B6 4 1 .74 6.7X10-16 (82) 
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告されている複数の遷移金属を含むアモルフ ァス合金ついての結果

を示した.表には電気抵抗だけでなく誘導磁気異方性やヤング率の

測定による結果も示 している.本研究で得られたFe'lsB'/SiI5アモル

ファス合金に対する値s=2はFe15Nis3SisBl"，(CO， Fe， Ni)73 (Si， 

B}2 "および:F e" 0 N i" 0 B2 0合金についての値(β=2.3"-'2.5)とほぼ合 っ

ている. しかし (Co，Fe)7 5 Si15 Bl 0やFe" 0 N i" 0 P 1 " B6合金の値(s=4"-'

5)とはかなり異なる.また Eやて oの値はいずれもこれらの合金と

はわずかに異なっている.特に，活性化エネルギーの値は複数の遷

移金属を含むアモルファス合金よりも大きい. これは複数の遷移金

属を含む合金では， 主としてこれらの金属原子聞の相互作用によっ

て短範囲規則化過程が支配されているのに対して，本アモルファス

合金の場合は短範囲規則化過程にメタロイド原子が関与しているた

めではないかと考えられる.表 4-2は本アモルファス合金の各成

分原子のアモルフ ァス相中での拡散の活性化エネルギーの値を示し

たものである.いずれも緩和したアモルファス状態についての測定

値である.活性化エネルギーをこれらの値と比較すると， Feおよび

Si原子の拡散の活性化エネルギーにほぼ等しいことがわかる.

ところで，ここで得られた化学的短範囲規則化過程の平均の活性

化エネルギー222kJ/rn01(2.3eV)は，第 3章で求めた自由体積の消滅

(トポロジカルな短範囲規則化過程)の活性化エネルギー154kJ/皿01

(1. 6eV)に比べて大きい. これは次のように考えることができる.

すなわち，後者の場合，作製したままの状態では各原子は超急冷の
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表 4-2 Fe， BおよびSi原子のアモルファス合金中における

拡散の活性化エネルギー.

アモルファス合金が緩和した状態での測定値.

Alloys Diffusing E (eV) References 
speCles 

Fe78B13Sig Fe 2. 1 (83) 

Fe80B20 Fe 2.4 (83) 

Fe82B12Si6 Si 2.8 (84) 

Fe80B20 Si 2.0 (85) 

Fe40Ni40B20 B 3.6 (86) 
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ために原子間ポテンシャ ルの不安定な位置にあり，アモルフ ァス構

造全体が高いエネルギー状態にある. このため比較的小さい活性化

エネルギーで，各原子は原子間ポテンシャルのより安定な位置へ変

位することができる. その結果，原子間の結合はより強固になり

アモルファス構造のネットワーク全体が安定化する. この安定化し

たネットワークの中での異種原子の配位の変化が化学的短範囲規則

化過程である. この場合， Fe原子あるいはSi原子の短距離の拡散に

よる配位の変化が起こっているものと考えられる. B原子はアモル

ファス構造のネットワークの安定化に最も寄与しており， B原子の

拡散はネットワーク全体の不可逆的な変化，すなわち結晶化をもた

らすと考えることができる Fe'/9B1 6 Sisアモルファス合金について，

結晶化に伴う電気抵抗の変化から求めた結晶化の活性化エネルギー

は386kJIrnol (4.0eわであったは 7) これは表 4-2に示したB原子

の拡散の活性化エネルギーに近い.また化学的短範囲規則化過程の

平均の活性化エネルギーに比べてかなり大きい. このように結晶化

すなわち安定化したアモルファス構造のネットワークを変えるため

には高い活性化エネルギーを必要とすることが， Fe原子とSi原子の

配位の変化がネットワークを変化させることなく，可逆的に起こり

得る理由である.
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4. 2 メスバウア一分光

3. 2節においてすでに述べたょっに，メスパウアースペクトル

はメスバウアー核(Fe原子核)の周りの局所的な環境に関する情報を

与えてくれる.ここ では化学的短範囲規則化に伴う Fe原子の周りの

局所的な原子配列の変化について調べるために，図 4-1に示した

電気抵抗の可逆的変化と対応させて，メスパウア ースペクトルの測

定を行っ た.結果を図 4-1 1に示す. いずれのスペクトルにも

アモルフ ァス合金特有の吸収ピークの広がりがみられる. これは内

部磁場が分布をもつためで， 一般に内部磁場が分布P(H)をもっ場

合のスペクトル S(v)は次式で表すことができる (88)

S(υ)=~!ぼ)ん (H， v)dH ( 4. 5) 

この式で Ls(H，V)は6本のローレンツ関数，Hは内部磁場， υは

線源と試料の相対速度である. ここでP(H)を次のようにフーリエ

級数の形で表す(フーリエ級数法)( 8 9 ) . 

N 

P(H)=石弘[cos(nπH/Hmax)一(-l)nJ ( 4. 6) 

H m a xは内部磁場の最大値である.係数bnは，式(4. 5 )のS(υ)が

実視IJ値と最も良く 一致するように最小二乗法で決めることができる.

計算はN=10，Hmax=39.8M:AI皿(500kOe)として行った.図4-1 2 

はこのようにして求めた内部磁場の分布である.いずれもの分布も

ほぼ印刷1mを中心にガウス分布に近い形をしている. 高磁場側の

カットオフは α-Fe(結晶)の室温における内部磁場の値万二26.3M:A/m
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C330kOe)(90)よりも小さ い.尚， ピークの両側にみられる負の分布

および高磁場側にみられる小さなピークは解析に用いたフーリエ級

数の打ち切りによる誤差である.図から明らかなように，P (H)の

形状には焼鈍温度の減少(短範囲規則化の進行)に伴う顕著な変化は

ほとんどみられない. したがって内部磁場の分布に大きな影響を与

えるような環境変化は起こっていないと考えられる. しかし，細か

くみると最大の分布をもっ内部磁場の値が温度の減少とともにわず

かに低磁場側へシフトしているのが認められる. 一方，図 4-1 3 

は平均のアイソマーシフト <0>および次式を用いてスペクトルの

非対称性から求めた平均の四重極相互作用 <EQ>を焼鈍温度に対

してプロットしたものである.

<EQ>=j-(L6ーいLJ-L2) ( 4. 7) 

ここで， L iは i番目の吸収ピークの位置(mm/s)を表す. < 0 >お

よび:Fe原子の周りの局所的環境変化に特に敏感であると考えられる

くEQ>のいずれにも短範囲規則化に伴う顕著な変化はほとんどみ

られない.このようにメスバウアースペクトルからみたFe原子の周

りの局所的環境に短範囲規則化に伴う顕著な変化が平均として観測

されなかったのは，図 4-1に見るように電気抵抗(77Kで測定)の

可逆的変化の変化量が非常に小さいことに加えて，スペクトルの測

定を室温で行ったことによると考えられる.
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4. 3 比熱

比熱もまた電気抵抗と同様に微視的構造変化に対して敏感な

物性の一つである. 4. 1節において述べたように，予備焼鈍した

試料に観測される電気抵抗の可逆的変化がアモルファス構造の可逆

的変化によるものであるとすると，比熱についても同様に可逆的変

化が観測されるはずである. この節では，構造緩和に伴う比熱の変

化挙動を示差走査熱量計により調べる.次いで得られた結果を一つ

の緩和モデルをもとに検討し可逆的構造緩和過程における微視的

機構について議論する. 尚， ここで言う比熱とは純Alを基準物質

として測定したモル当たりの示差走査熱量(dHI d t )を昇温速度

(dT I d t )で割ったものとする.

4. 3. 1 比熱の可逆的変化

図4-1 4はFe75B10Si15アモルファス合金を749Kで120s予備焼

鈍した後， 610Kで36ks焼鈍したときの比熱曲線を示したものであ

る.図中の①，②，③はそれぞれ1回目， 2回目および3回目の加熱に

よる測定結果である. この 3回の加熱は連続して行い，いずれの場

合も予備焼鈍温度(749K)まで加熱した.実線で示した比熱曲線に

みられるえ型の大きな吸熱ピークは磁気変態によるものである.

点線はそれぞれ1回目と2回目の比熱曲線の差(①-②)および2回目

と3回目の差(②-③)を示したものである.図からわかるように1回

目と2間同の比熱曲線の差には明確な吸熱ピークがみられる. この

， 
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4 -1 4 図

後測定. ①，②，③はそれぞれ 1回目，

および 3回目の加熱による比熱曲線.

点線は 1回目と 2回目の比熱曲線の差(①-②)
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加熱速度はすべて20KImin. 
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吸熱ピークは焼鈍温度610Kよりも高温側で生じている. これに対

して2回目と3回目の比熱曲線はほとんど同じで，両者に差はない.

明らかに吸熱ピーク が消失 しているのがわかる.つぎに， この 3回

加熱を繰り 返した試料を再び610Kで36ks焼鈍し同様に比熱曲線

の測定を行っ た.結果を図 4-1 5に示す.図から明らかなように

1回目と2回目の比熱曲線の差には再び明確な吸熱ピークが現れてお

り， この吸熱ピークが焼鈍に対して可逆的であることがわかる.

しかも2回目 と3回目の差は前回と同様ほとんどゼロで吸熱ピークは

消失している.以上の結果から， この吸熱ピークは610Kで36ksの

焼鈍によ って生 じた可逆的な構造変化に起因するものであることが

わかる.このような焼鈍温度以上の温度域で可逆的に出現する吸熱

ピークは， Drijverら(9 1 )がFe40Ni40P14Bsアモルファス合金におい

て初めて観測したものである.彼らは多くのアモルファス合金につ

いてこの可逆的吸熱ピークの出現の有無を調べ， この吸熱ピーク発

現の機構として，異なる金属原子を含むアモルファス合金では結晶

合金における規則一不規則変態に似た原子構造の変化を，そして異

なるメタロイド原子を含む場合は短範囲規則化現象に類似した構造

変化を提案している. ここで示したFe-B-Si系合金に関してはFe原

子とB原子聞の相互作用は非常に強く，低温でのFe-B原子対の数の

可逆的変化は考えにくい. しかしながら結晶のFe-Si合金では規則

一不規則変態が起こることが知られている.また， Fe-Si原子閣の

相互作用はFe-B原子聞のそれに比べて弱い これらを考えあわせる
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再び

610Kで36ks焼鈍した後測定.

③はそれぞれ 1回目， 2回目および

3回目の加熱による比熱曲線.
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とFe-B-Si系合金の場合， Fe原子とSi原子問での結品合金における

規則一不規則変態に似た化学的短範囲規則化現象が. この吸熱ピー

クの原因であ ると考え られる.すなわち，焼鈍によ って形成された

化学的短範囲規則構造が，その後の比熱曲線測定の過程で焼鈍温度

以上に加熱されて消滅する際の吸熱反応によってこの吸熱ピークが

生じる.

Fe78 B'l Si 15アモルフ ァス合金についても同様に比熱曲線の測定

を行った.結果を図 4-1 6に示す. この場合710Kで120s予備焼

鈍した後，578Kで36ksの焼鈍を行った. ここで予備焼鈍温度およ

び焼鈍温度は，結晶化温度に対する比がFe75B10Si15合金の場合と

同じになるように決定した. これは構造緩和に伴う熱量変化は結晶

化温度でスケーリングできるという実験事実によるものである (9 2 ) 

図からわかるように1回目と2回目の比熱曲線の差には焼鈍温度より

も高温側に明確な吸熱ピークがみられる.また， 2回目と3回目の加

熱による比熱曲線にはほとんど差がみられず，吸熱ピークは完全に

消失している. この合金においてもこの吸熱ピークの焼鈍に対する

可逆性が確認された. ここで，両アモルファス合金の可逆的吸熱ピ

ークの吸熱量 iJH endoを次式により求めると，それぞれ34.3J/mol

(Fe'/5B10Si15)および52.2J/mol(Fe78B7Si15)であり，明らかに後者

の方が大きい.

Ll H '"d" =~ LI Cp(ア)dT iJ C l' (ア)ミO ( 4. 8) 
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2回目

図 4-1 6 

後測定. ①，②，③はそれぞれ 1回目，

および 3回目の加熱による比熱曲線.

点線は 1回目と 2回目の比熱曲線の差(①-②)

および 2回目と 3回目の差(②-③)を表す.

加熱速度はすべて20K/min.
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この式でL1C pは1回目と2回目の比熱曲線の差である. この吸熱量

iJH endoは可逆的構造変化の変化量を反映する物理量と見なすこと

ができる. したがって， Fe'78B.，SiI5合金の方がFe75Bl 0 Si15合金よ

りも可逆的構造変化の変化量が大きいといえる. このことは 4.1 

節で述べた電気抵抗の可逆的変化の測定結果と良く対応している.

すなわち，図 4-5に示したように温度変化に対する電気抵抗の可

逆的変化量を表す直線の傾きはFe刊 B7Si 1 5合金の方がFe7 5 B 1 0 S i 1 5 

合金よりも約 3倍ほど大きい. このように両アモルファス合金で物

性の可逆的変化を伴う可逆的構造変化の変化量に違いがみられるこ

とは， Fe-B-Si系アモルファス合金の構造を考える上で重要な示唆

を与えてくれる.可逆的構造変化とアモルファス構造との関連につ

いては第 5章において詳しく議論する.

つぎに， この吸熱反応を速度論的に解釈するために，吸熱ピーク

の焼鈍温度および焼鈍時間依存性について調べた.図4-1 7は，

Fe'75B10Si15アモルファス合金における可逆的吸熱ピークの焼鈍温

度依存性を示したものである.焼鈍時間はすべて36ksである.また

図の縦軸は1回目と2回目の比熱曲線の差L1C pである.図からわか

るように吸熱ピークはいずれの場合も，ほとんど焼鈍温度付近から

始まり，焼鈍温度の増加とともにピークは増大する. ここで600K

に対する吸熱ピークが途中で切れているのは磁気変態と重なったた

めにピークを最後まで測定できなかったことによる. 一方，図 4-

1 8は500Kで等温焼鈍した場合の焼鈍時間依存性を示したもので
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ある.焼鈍時間の増加とともに吸熱ピークの最大値は増大し同時

に高温側へシフトしているのがわかる.またピークは焼鈍時間に関

係なく焼鈍温度から始まっている.以上のような熱処理依存性は他

の多くの合金系 (9I ) -( 96)についても報告されているが，他の合金

系(特に複数の金属原子を含む系)との比較において特に注目される

ことは， Fe-B-Si系ではこの吸熱ピークが非常に小さいことである.

このことは 4.1節で述べたように電気抵抗の可逆的変化の変化量

が非常に小さいことと対応している.

ところで，可逆的吸熱ピークのこのような熱処理依存性は，緩和

時聞が広く分布した複数の緩和過程(化学的短範囲規則化過程)の存

在を示している. もし単一の緩和時聞を有する緩和過程だけが関与

しているとすると等温焼鈍の場合，長時間焼鈍した試料は短時間焼

鈍のものよりも短範囲規則度が高い， したがって再加熱による不規

則イヒつまり吸熱反応は短時間焼鈍のものより低温で始まることにな

る. しかしながら上述したように吸熱ピークの開始温度には焼鈍時

間依存性はほとんどみられない. これに対して緩和時間が広く分布

した複数の緩和過程が存在する場合は，焼鈍によって緩和の終了し

た過程が焼鈍時間によらず常に存在することが可能である. した

がって，再加熱による吸熱反応は焼鈍時間によらず常に焼鈍温度か

ら始まることになり，実験結果と一致する.物性の可逆的変化を伴

う構造緩和過程において緩和時間が分布を有することは， 4. 1節

において述べたように電気抵抗の測定からも示される.
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4. 3. 2 緩和過程のモデル

構造緩和に伴う物性の変化挙動を説明するための一つのモデル

が， Gi bbsらによって提案されているは 7) これは活性化エネルギ

ーが分布を有する場合の 1次の反応速度式(9 8 )を構造緩和過程に適

用したもので， 一般にAES(ActivationEnergy Spectra)モデルと呼

ばれている. ここでは， このモデルを基にして前節で述べた比熱の

可逆的変化を伴う構造緩和現象に対する簡単なモデルを考える.

いま，アモルファス構造内に図4-1 9 (a)に示すような比較的

大きな自由体積を有する領域があるとする. このような領域では原

子は比較的容易に再配列を行うことができる. ここではこのような

領域を一つの緩和中心と考え，緩和中心内での原子配列の変化が構

造緩和の素過程であるとする.緩和中心としては，数個の原子から

成るものから多数の原子の集団により構成されるものまで種々考え

られる.各緩和中心はそれぞれ固有の緩和時聞をもち， したがって，

前節で述べたように緩和時聞が広 く分布した複数の緩和の素過程に

よって緩和現象がひき起こされることになる.それでは各緩和中心

においては.どのような原子配列の変化によって緩和が起こるのだ

ろうか? 例えば，図中の斜線を施した原子が矢印の位置へ動くこ

とにより緩和が起こると考えることもできる. しかしながら現時点

では，それぞれの緩和中心における構成原子の配列状態や再配列に

よる緩和の様子を具体的に記述することは不可能である.そこで，

図に示したような一つの緩和中心を図(b)に示すような一つの

η
f臼
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Two Level System(以下TLSと記す)で表すことにする (99) 2つの

ポテンシャルエネルギーの極小(準位1および準位2)は，それぞれ緩

和の前後における原子配列に対応する. このように考えると，各緩

和中心はTLSにおける活性化エネルギ-Eと2つの準位聞のエネル

ギー差 dによって特徴づけられることになる. ここで，緩和中心内

での構造緩和は関与する原子が協力して起こす現象であるが，各緩

和中心は独立に緩和を起こすと仮定する.すなわち，ある緩和中心

が緩和を起こしてもそれに隣接する緩和中心のEとdは影響を受け

ないと考える.アモルファス構造内には，いろいろな種類の緩和中

心が存在するのでEとdは当然分布をもつことになる.

ところで，緩和過程は原子の動きによって支配されているから緩

和時間ては次のようなアレニウスの式で表すことができる.

て=(11ν。)exp (E 1 k T) ( 4. 9) 

ここで ν0，E， kおよびアはそれぞれ頻度因子，活性化エネルギ

ー，ボルツマン定数および絶対温度である. ν。が分布をもたない

とすると τの分布はEの分布の反映とみることができる. したがっ

て，すでに述べたように物性の可逆的変化を伴う構造緩和過程にお

いて緩和時聞が分布を有するということは，活性化エネルギーが分

布を有するためと考えることができる.一方， L1については次のよ

うに考えることができる (100) L1-:i>kTであるような緩和中心は

物性の不可逆的な変化を伴う構造緩和に寄与し， L1三玉 kTであるよ

うな緩和中心は可逆的な構造緩和に寄与する.
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つぎに前節で示した可逆的な吸熱ピークについて考える.温度ア

で f時間等温焼鈍した試料の比熱曲線を測定する場合，示差走査熱

量計によって実際に測定されるのは，焼鈍によって準位1から準位2

へ緩和した系すなわち緩和中心が，その後の比熱曲線測定の際に焼

鈍温度以上に加熱されて準位2から準位lへ逆に遷移するときに生じ

る吸熱 Aである. したがって，全吸熱量tJHendoは次式で表される.

Ll H'"dO=~]!'NCE. Ll)θ(E， T， t)山tJ (4.10) 

θ(E， T， t) = 1 -exp {νo t exp ( -E I k T) } 

ここで，N(E， tJ )dEd tJは E~E+dE およびtJ---tJ +d tJの間に

ある緩和に寄与する緩和中心の数である.また θ(E，T， t)は焼鈍

関数と呼ばれるもので，温度Tで f時間焼鈍したとき活性化エネル

ギ-Eを有する緩和中心が緩和する確率を表す.ところで，図 4-

1 9 (b)に示したTLSにおいてEとAは互いに独立であると考えるこ

とができる. Leake ( 1 0 1 )によると，ある緩和状態における特性は

Aの分布に依存し緩和の速度論はEの分布に依存する.そこで，

N(E， tJ)のEおよびd依存性は互いに独立であると仮定して，

N(E， tJ) =N1 (E). N2 (tJ) 

とおく.さらにN2 (tJ)をつぎのように仮定する.

N2CLl)={う 。三三A 三三 kT 
kTくA

( 4. 1 1) 

(4. 1 2) 

ここでKは定数である.結局，式(4.10)はつぎのように書き変

えられる.

-95-



rkT ρ∞ 

iJHp.ndo(T， t )=¥K. iJdiJ¥N1 (E)・θ(E，T， t )dE 

(kT)2r:OO 

=K-E-io N1(E)・θ(E，T， t )dE ( 4. 1 3 ) 

等温焼鈍の場合は上式の積分の前の部分は定数となるので， この定

数部をN1(E)に含めて， これを改めて P(E)と定義すると次式が

得られる.

L1 H ， ndO=~~ Pぽ)θ(E，T， t )dE ( 4. 1 4) 

したがって，可逆的構造緩和に伴う吸熱量iJHcndoの測定値から式

( 4. 1 4)のde-convolutionにより，緩和に寄与する緩和中心の活

性化エネルギ一分布P(E)を見積もることができる.

4. 3. 3 活性化エネルギーの分布

構造緩和過程の活性化エネルギーが分布を有することは， これま

で多くの研究により指摘されてきた. しかしながら具体的に活性化

エネルギーの分布を求めた報告はほとんどない.特に， Fe-B-Si系

アモルファス合金に関しては皆無である. この節では，等温焼鈍に

おける可逆的吸熱ピークの吸熱量 iJHendoの焼鈍時間依存性を式

( 4. 1 4)を用いて解析することにより，緩和に寄与する緩和中心

の活性化エネルギーの分布P(E)を求める.

-96-



解析に際しては式(4.14)の積分範囲すなわちP(E)の存在領

域の上限と下限を限定し， E m i nおよびEm a xとして計算の際のパラ

メータとした.またP(E)はなめらかな分布であると仮定し，さら

に次式を満足するものとした.

~: m. j P(E)dE= 1 
Em i n 

( 4. 1 5 ) 

解析に用いたプログラムはCeuninckら(1 0 2 )のアルゴリズムを参考

にして作成した.作成したプログラムは，実測値に適用する前につ

ぎのような方法で有効性の検証を行った.まずP(E)に対して正規

分布を仮定しこれを式(4.14)に代入して iJHendoを計算した.

つぎに，この計算で求めたiJH endoに作成したプログラムを適用し

てP(E)を算出し，元のP(E) (正規分布)と比較した.結果を図 4

-2 0に示す. (a)が元の分布で(b)がここで作成したプログラムに

より再現した分布である.十分な精度で元の分布が再現されている.

図4-2 1は， Fe75B10Si15アモルファス合金を500Kで等温焼鈍

したときのiJH endoの焼鈍時間依存性を示したものである.図中の

実線は式(4.14)により再現した結果で，実測値と良く一致して

いる.計算はEmin=1.6eV， Emax=2.1eVとして行った. また，

得られた緩和中心の活性化エネルギーの分布P(E)を図 4-2 2に

示す • P(E)はほぼ1.6_._，2. OeVの範囲に広がりをもち，左右非対称

な形状をしている.低エネルギー側は急、な勾配をもっているのに比

べて，高エネルギー側はなだらかな勾配で長く裾野を引いている.
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図 4-2 0 作成したプログラムの検証結果.

( a )検証に用いた正規分布.

( b )作成したプログラムによって再現した分布.

T=570K， Emin=1.5eV， Emax=2.1eVとし

て計算.
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図 4-2 2 緩和中心の活性化エネルギーの分布.
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ところで， Chen ( 1 03)やStrom-Olsenら(1 0 4 )は多くの金属-メタ

ロイド系アモルファス合金について可逆的吸熱ピークの熱処理依存

性を調べ，活性化エネルギーの分布領域として1.0---2. 5eVあるいは

1. 6---2. 0げを報告している.彼らは分布の形状を具体的に求めてい

ないので直接比較することはできないが， ここで得られた P(E)の

存在範囲についてはこれらの報告とほぼ一致する. 一方， P(E)の

形状に関しては，なぜ非対称な形状を示すのか，その理由は明らか

でない. しかしひとつの推測としてつぎのようなことが考えられる.

すなわち，得られた P(E)は 2つの左右対称な分布の重なりによる

ものとみることができる. 一つは低エネルギー側に中心をもっ大き

な分布で， もう 一つは高エネルギー側に中心をもっ小さな分布であ

る. これらの分布はそれぞれ異なるタイプの緩和中心，すなわち金

属原子のみが緩和に関与するような緩和中心と緩和にメタロイド原

子が関与する緩和中心による分布である.前者の場合，金属原子聞

の結合は金属ーメタロイド原子聞の結合に比べて弱いので緩和の活

性化エネルギーも小さく，さらに75%が金属原子であるからこのよ

うな緩和中心の割合は後者に比べて多い. したがって，低エネルギ

ー側に中心をもっ大きな分布を与えることになる. これに対して後

者の場合は高エネルギー側に中心をもっ小さな分布を与える.
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4. 4 総括

この章では，予備焼鈍を施した試料について，物性の可逆的変化

を伴う構造緩和過程を電気抵抗および比熱の測定を中心に詳しく検

討した.その結果，つぎのような興味ある事実が明らかにな った

これまで複数の遷移金属を含むアモルファス合金においてしか観

測されていなかった焼鈍温度の変化に対する電気抵抗の可逆的変化

が，単一の遷移金属しか含まないFe-B-Si系アモルファス合金にお

いても初めて観測された. これは各焼鈍温度に対応したアモルファ

ス構造の擬平衡状態が存在することを示しており， この擬平衡状態

問での可逆的な構造変化，すなわち化学的短範囲規則性の変化が可

逆的な電気抵抗変化の起源である. このように構造に敏感な物性が

可逆的変化を示すこ.とは，アモルファス構造が安定であることの大

きな根拠となる. このことは本アモルファス合金をトランス用鉄心

材として実用化する上できわめて重要な知見である.

また，本アモルファス合金の場合，電気抵抗の可逆的変化を示す

直線は焼鈍温度に対して正の勾配を示すことがわかった. この勾配，

すなわち温度の変化に対する電気抵抗の可逆的変化量はFe78B? Si 1 5 

合金の方がFe?5B10Si15合金より 3倍大きい.

電気抵抗の可逆的変化を伴う構造緩和過程は単一の熱活性化過程

では記述できないことが，クロスオーバー現象の観測により明らか

になった.アモルファス構造を原子レベルで見た場合，個々の原子

の周りの原子配置の乱れは均ーではない. このため乱れの程度に応

。
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じて緩和の程度も異なり，緩和時間も異なってくるので緩和時間の

分布を考える必要がある. この場合，緩和時間が対数正規分布をも

っとして記述することができる.その結果，化学的短範囲規則化過

程の平均の活性化エネルギーとして222kJ/mol(2.3eV)が得られた.

これはアモルファス合金中におけるFeおよびSi原子の拡散の活性化

エネルギーにほぼ等しい. このことから本アモルファス合金にお

ける電気抵抗の可逆的変化は，予備焼鈍によって安定化したアモル

ファス構造のネットワークの中でのFe原子およびSi原子の短距離の

拡散による配位の変化によるものであると解釈される.

メスパウアースペクトルからみたFe原子の周りの局所的な環境に

は，化学的短範囲規則化による顕著な変化は平均として観測されな

かった. これは，電気抵抗(77Kで測定)の可逆的変化の変化量が非

常に小さいことに加えて，メスバウアースペクトルの測定を室温で

行ったことによるものと考えられる.

一方，比熱の測定においても可逆的な吸熱ピークが観察され，

化学的短範囲規則性の変化によるアモルファス構造の可逆的変化が

起こっていることが確認された. この可逆的な吸熱ピークの吸熱量

はFe'78B7 Si 1 5合金のほうがFe75B10Si15合金より大きい. これは前

者のほうが可逆的構造変化の変化量が，より大きいことを示してお

り，電気抵抗の結果と良く対応している.両アモルファス合金で，

このように構造の可逆的変化の変化量に大きな違いがみられること

は両合金の構造的な違いを示唆している.
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この可逆的構造緩和過程においても活性化エネルギー(緩和時間)

は分布を有することが，可逆的な吸熱ピークの熱処理依存性より明

らかになった Fe75BI0Si15合金を500Kで等温焼鈍したときの可逆

的な吸熱ピークの吸熱量の焼鈍時間依存性から， AESモデルに基づ

く解析により， このような構造緩和過程における活性化エネルギー

の分布として1.6，....，2. OeVの範囲に広がりを持つ左右非対称の分布が

得られた.
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第 5章 構造緩和による物性の変化挙動

とアモルファス構造

この章では， これまで述べてきた構造緩和に伴う電気抵抗，比

熱，メスバウアーパラメータ (<δ>および<H>)などの変化挙動

をアモルファス構造との関連において議論する.まず， これまでに

わかっている金属-メタロイド系アモルファス合金の構造に関する

一般的特徴について述べた後， Fe-B-Si系アモルファス合金に対す

る構造モデルついて具体的に述べる.つぎに， この構造モデルの妥

当性を構造に敏感な物性の組成依存性から検証する.最後に，第 3

章および第 4章で述べた構造緩和に伴う物性の不可逆的あるいは可

逆的変化挙動の合金組成による違いをこのアモルファス構造モデル

の観点から解釈する.

5. 1 アモルファス合金の構造

5.1. 1 金属-メタロイド系アモルファス合金の

構造的特徴

これまでに，多くの実験結果から金属ーメタロイド系アモルファ

ス合金の局所的な物性は，組成的に対応する結晶化合物のそれに非

常に似ていることが明らかになっている.例えば， N ia 1・5B1 a・5お

よび、Nis 0 B4 0アモルファス合金中のB原子位置における電場勾配テン

ソルは，それぞれ結晶化合物Ni3Bおよび，Ni4 B3のそれとほとんど同
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じであることが核磁気共鳴により示された(1 0 5 )同様の結果は，

N i7 8 P 1 4 B8アモルファス合金と結晶化合物Ni3B. あるいはM070B3 0 

アモルファス合金と結晶化合物103Bの間でも得られている(106 ) 

また，核磁気共鳴により測定されたB原子位置での平均の内部磁場

の値が. Fe82B18アモルファス合金と結晶化合物Fe3Bとでほとんど

一致することが報告されている(1 0 7 ) これらの結果はB原子をとり

囲む金属原子の配列状態がアモルファス構造とこれらの結晶化合物

とで極めて類似していることを示している.更に. Fe'75B25アモル

ファス合金におけるFe原子の周りのB原子の分布が結晶化合物Fe3B 

のそれと良く似ていることが，メスバウアースペクトルから得られ

た内部磁場の分布より示された(1 0 B ) 一方.x線や中性子回折に

よる直接的な構造解析の結果，金属-メタロイド系アモルファス合

金は特定の化学的短範囲規則性を保持していることが報告されてい

る(109)(110) それによるとメタロイド原子同士はお互いに接触可

能な最隣接位置を占めることはなく，またメタロイド原子のまわり

に存在する金属原子の配置は対応する結晶化合物の構造中にみられ

る多面体配位に極めて類似している. 表 5-1は， これまでに報

告されているメタロイド原子のまわりの平均の金属原子数<Z>と

原子間距離<R>を示したものである.これより <Z > '.9である

ことがわかる. こういったことから金属-メタロイド系アモルファ

ス合金におけるメタロイド原子のまわりの金属原子の配置として

tetrakaidekahedron配位が考えられる(1 1 '7 )これは図 5-1(a)
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表 5-1 金属-メタロイド原子系アモルファス合金における

メタロイド原子のまわりの平均の金属原子数<Z>

と原子間距離<R>. 

X線および中性子回折による測定結果.

Alloys Atom pair < R)( nm) くZ) References 

Fe80B20 B-Fe 0.214 8.6 ( 111 ) 

Ni81B19 B-Ni 0.211 8.9 ( 112 ) 

Ni80P20 P-Ni 0.228 9.3 ( 113 ) 

Co80P20 P-Co 0.220 9.0 (114)(115) 

Pd80Ge20 Ge-Pd 0.249 8.6 ( 116 ) 
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(0 ) 

o Metal atom 

• Metalloid atom 

図 5-1 Tetrakaidekahedron構造(a )とFe3C構造(b). 

Fe3 C構造はTetrakaidekahedron構造が稜を共有

しながら連結している.
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に示したように. 6個の金属原子によって構成される三角プリズム

を基本にして，更に長方形の 3つの側面上にそれぞれ 1個の金属原

子を配置した構造で，メタロイド原子は三角プリズムの中心に位置

する. このような構造単位は結晶化合物Fe3B.Fe3C. Ni3Bなどの構

造に特徴的にみられる(1 1 B ) 図 5-1 (b)はFe3CやNi3Bの構造を示

したもので，上述の構造単位が稜を共有しながら連結されることに

より構成されている.すでに述べたように，金属-メタロイド系ア

モルファス合金は特定の化学的短範囲規則性を有するという粒子線

回折実験の結果，およびこれらのアモルファス合金の高分解能電顕

観察において数nm'こ広がった格子縞領域がみられる事実(1 1 9) (1 2 0 ) 

を考慮すると，アモルファス合金でもこの構造単位同士の連結の仕

方は，ある範囲内(1~ 2nm)では，対応する結晶化合物のそれに非常

に似ていると考えることができる.
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5. 1. 2 Fe-B-Si系アモルファス合金の構造

ここではFe-B-Si系アモルファス合金の構造として， Duboisと

Le Caer(121) (122)によって提案されている構造モデルについて，

本研究での実験結果も含めて説明する.まず，基本となるFe-B2元

系について述べ，つぎに第 3元素としてSiを添加したFe-B-Si3元系

について述べる.

Fe-B2元系アモルファス合金の場合，メスパウアースペクトル

から求めた内部磁場の分布を解析してB原子のまわりの平均の最隣

接Fe原子数<Z>を見積もると， Bミ20at%の場合は <z > '.9で

あるのに対して， B< 20at%になると <Z>が著しく大きくなると

いう結果が得られる(1 2 3 ) このことはB<20at%でも <z > '.9で

あるという B原子についての核磁気共鳴による，より直接的な測定

結果(1 0 '7 )と明らかに矛盾する.メスパウアースペクトルから得ら

れるFe原子の内部磁場は隣接するB原子により影響を受けることを

考えると， B< 20at%で<Z>が非現実的な値をとるのは，測定さ

れた内部磁場が 2種類の異なる環境におかれたFe原子からの寄与に

よるものであるためと考えることができる.すなわち， B< 20at% 

ではアモルファス構造は次のような 2つの領域の 11nanodemixion 11 

の状態(数nmスケールでの混合状態)にあると考えられる(1 2 4 ) 

領域 1-Fe原子がメタロイド原子を中心に図 5-1 (a)に示したよ

うな構造単位を形成している領域で， Fe原子は少なくとも

1個のB原子を最隣接に有する. この領域の平均のB濃度は
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20at犯である.

領域 2-最隣接にB原子をもたないFe原子のみによって占められた

領域である.

図5-2はこのアモルファス構造を模式的に示したものである.図

においてA1は領域 1をA2は領域 2を意味する. ここで，各B原子

は図5-1 (a)に示したような環境(9個のFe原子によって囲まれて

いる)にあると仮定すると，領域 2の占める割合 βはB濃度xの関数

として次式によって与えられる.

β=1-4(l
Xx) ( 5. 1) 

ところで，亜共品組成(B<17at出)のFe-B2元系アモルファス合金に

おいては結晶化過程はいくつかの段階を経て進行し最初の段階で

は純粋なα-Feが品出することが知られている(1 2 5 )そこで， この

最初に品出する α-Feは領域 2が結晶化したものであると仮定する

と、結晶化過程についての実験結果からこの βの値を見積もること

ができる.図 5- 3 は電気抵抗 (0) ，示差走査熱量(~)およびメス

パウアースペクトル(・)の測定により得られた βの値をプロットし

たものである(1 2 6 )図中の実線は式(5. 1)の関係を示したもので，

測定結果と良く 一致している. このことはここで述べたアモルファ

ス構造モデルがFe-B2元系アモルファス合金に対して妥当であるこ

とを示している。
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AI 

A2 

Fe-B(B< 20a t%)系アモルファス合金の構造の模式図.

AlはFe原子がB原子を中心にTetrakaidekahedron構

造をとっている領域 • A2はFe原子のみによって占め

られた領域.
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つぎに， この構造モデルを基にして、第 3元素としてSiを添加し

たFe-B-Si3元系アモルファス合金の場合は以下のように考えること

ができる.メタロイド原子聞には強い反発力が作用するため， Si原

子はB原子と最隣接になることをできるだけ避け.まず，最隣接にB

原子をもたないFe原子のみによって占められた領域(領域 2)に入る.

このときSi原子はFe原子と置換してFe原子位置に入ると仮定する.

このことはFe-B-Si(B< 20a t児)系アモルファス合金の結晶化過程に

おいて，初品の α-FeがSiを固溶しているという実験結果から支持

される.図 5-4はFe'79Bl 6 Si5アモルファス合金を結晶化させたと

きのメスバウアースペクトルである.スペクトルは実線で示したよ

うに α-FeとFe2Bによって良く再現できる. ここで α-Feのスペクト

ルの1番目と6番目のピークの間隔から見積もった平均の内部磁場は

純鉄のそれより小さい. Haggstromら(1 2 '7 1は結晶Fe-Si合金におい

てFe原子の最隣接にくるSi原子の数が増加すると内部磁場が減少す

ることを報告しており，この内部磁場の減少は明らかにSiの固溶に

よるものである.図中 α-Fe(Si)はSiを固溶した α-Feを意味する.

また， x線回折により求めた初晶の α-Feの格子定数はO.2858nmで

α-Fe本来の格子定数O.28660nm(1281に比べるとわずかに小さい.

これは初晶の α-FeにはSiが固溶していることを示している. Bにつ

いては固溶量が極めて小さいこと，侵入型に固溶した場合は格子定

数を増加させることからほとんど固溶していないと考えられる.

方，電子論的にもSi原子は，すでに最隣接にB原子を有するFe原
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図 5-4 結晶化したFe79B16Sisアモルファス合金の

メスバウアースペクトル.

点線はSiを固溶した α-Feのスペクトル. 一点鎖線

はFe2Bのスペクトル. 実線は両スペクトルの和.
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子(領域 1)よりも最隣接にB原子をもたないFe原子との問で，より

強い相互作用を3d-sp混成を通じてもっと考えられる. このような

Si原子の領域 2への置換はSi原子がお互いに最隣接になり始める直

前まで，すなわちこの領域の化学的規則性が最大になるまで続く.

ここで領域 2に入りうるSiの臨界濃度 u勺まB濃度 xの関数として次

式で与えられる.

U京=αCl-5x) (5. 2) 

ここで αは領域 2内でSi-Si対の形成が起こる直前のSi濃度を表す.

DuboisとLeCaerは実測値との比較より α=0.25を得ている. この

値はD03構造をもっFe3Si化合物のSi濃度に対応しており，領域 2に

おけるFe原子のまわりのFe原子の平均配位数が純粋な α-Feと同様

8であることを示唆している. このことも結晶化過程における初品

のα-FeCFe-B-Si系ではSiを固溶している)は領域 2が規則化したも

のであるとする考えを支持している. したがって次のように考える

ことができるであろう.つまり，領域1は図5-1 (a)に示した構

造単位の組み合わせ(基本的には三角プリズムの組み合わせ)から成

る構造によって特徴づけられる.現実的には各構造単位はいくぶん

歪んだ形をしていると考えられる.一方，領域 2は体心立方もどき

(bcc-like)の構造によって特徴づけることができる.

ところで， Si濃度が式(5-2 )で与えられる臨界値 U濠を越えた

場合にはどのようになるであろうか?現時点では， このような場

ムにおけるSi原子の占めるサイト(位置)について詳細に述べること
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はできない. しかしながらSi原子が臨界値を越えてアモルファス構

造内へ入っていくためには，少なくとも最隣接にメタロイド原子

(8， Si)をもたない新しいサイトの存在が必要である.臨界値を越

えたSi原子の存在形態としてはつぎの 2つの場合が考えられる.

( 1 )領域 1において，一部のFe原子のまわりでB濃度の相対的な増

加が起こる.その結果，最隣接にB原子をもたないFe原子サイ

トが新たに生じ， Si原子はこのサイトにFe原子と置換して入

る.

( 2) Fe原子のセルによってB原子から隔離された空隙(ボイド)にSi

原子が入る. このような空隙は主に領域 1と領域 2の境界に

存在すると考えられる.

ここで領域 1のB濃度は構造単位の連結の仕方を変えることによっ

てある程度変化させることができるので(1 29)， B濃度が低い場合は

( 1 )の機構が有効であろう. これに対してB濃度が高い場合は(2 ) 

の機構が有効となるであろう.いずれの場合も局所的な規則性の急

激な変化をもたらす. したがって構造に敏感な物性の組成依存性の

測定を通して， ここで述べたFe-B-Si(8< 20a t児)系アモルファス合

金に対する構造モデルの妥当性を検証することができる.
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5. 2 Feaa-xB12Six(2<x三三 13)アモルファス合金の物性

ここではFeaa-xB12Six(x =2.5.7.8.5.11. 13)アモルファス合

金について，構造に敏感ないくつかの物性のSi濃度依存性を調べ，

前節で述べた構造モデルの妥当性を検証する. この構造モデルによ

るSiの臨界濃度 U本を上記の試料について式(5. 2)により計算する

と • x =0. 12(B= 12at児)を代入して • y車 =0.10(10at児)が得られる.

したがって. Si=10at%近傍で物性のSi濃度依存性に変化が観測さ

れることが予測される.

5.2. 1 微小硬度および保磁力

図 5-5はFeaa-xB12Six合金の微小硬度Hvと保磁力HcのSi濃度

依存性を示したものである. ここで，硬度はいずれの試料に対して

も20箇所を測定した.図において黒丸(・)は平均値を表す. Si濃度

10at%付近まではSiの増加ととも硬度は増加するが，それ以上では

一定となっている. このようなSiの添加による硬度の増加現象は，

結晶Fe-Si合金におけるそれと類似している。ところで，本実験で

得られた硬度はこれまでに報告されている値(1 3 0 )よりも全体的に

若干小さかった。しかし後述するように結晶化温度やキュリー温度

にはこのような違いはみられない. このことから考えて， この違い

は測定条件(荷重および加圧時間)の違いによるものと考えられる.

一方，保磁力のSi濃度依存性は，図から明らかなようにSi濃度10
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図 5-5 保磁力Hc (上)と微小硬度Hv(下)のSi濃度依存性.
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at%近傍まではSiの増加とともに増加しているが， 10a t %以上では

急激に減少する. 一般に保磁力は磁壁の移動に対する抵抗が大きく

なる程増大する. 10at%近傍までの保磁力の増加は，微小硬度の増

加と対応していることから判断して歪みの増加によるものと考えら

れる. しかしSi濃度10at%以上で保磁力が急激に減少する原因につ

いてはよくわからない.おそらく 10at%近傍を境にアモルファス構

造に何らかの変化が起こったために，磁壁の移動に対する抵抗が減

少したものと考えられる.ところでいずれの組成でも保磁力は6AI皿

(0.08 Oe)以下の極めて小さな値を示しており，軟磁性材料として

の特性がうかがわれる.

5.2. 2 結晶化温度とキュリー温度

結品化温度Txとキュリー温度TcのSi濃度依存性を図 5-6に

示す • T xとTcのいずれも10at%近傍まではSi濃度の増加とともに

直線的に増加している. しかし10at%以上ではSi濃度による変化は

ほとんどみられない.結晶化温度Txおよびキュリー温度Tcともに

明らかに10at%近傍を境にしてSi濃度依存性に違いがみられる.

TxとTcのこのような変化はこれまでの報告(1 8) (1?)とほぼ一致す

る. ここで，結晶化温度の上昇はアモルファス構造の熱的安定性の

向上を意味する.実用磁性材料としてみた場合，コスト的に安いSi

の添加によって熱的安定性が向上し同時にキュリー温度が上昇す

ることはきわめて好都合なことである.
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図 5-6 結晶化温度Txとキュリー温度TcのSi濃度依存性.

いずれの温度も示差走査熱量計により測定.
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5.2. 3 構造緩和のエンタルビー

比熱は構造変化に敏感な物性の 1つである. したがって比熱曲線

の測定により構造緩和挙動の違いを調べることができる.そこで各

試料について示差走査熱量計により比熱の測定を行った.尚， ここ

で言う比熱とは第 2章で説明した式(2. 1)で定義されるみかけの

比熱である.測定は連続して 2回行った.結果を図 5-7に示す.

破線は作製したままの試料に対する 1回目の加熱による比熱曲線で，

実線は 2回目の加熱による比熱曲線である. ここで各試料に対する

最高加熱温度Tm a xはそれぞれの結晶化温度の90%の温度とした.

これは構造緩和にともなう熱量変化が結晶化温度でスケーリングで

きるという実験事実(9 2 )に基づくものである.すべての比熱曲線に

みられるえ型の吸熱ピークは磁気変態によるものである.いずれの

試料においても， 2回目の加熱で観測されるキュリー温度Tcは

1回目の加熱における Tcよりもわずかに高温側へシフト(LlTc=5 

---7K)している. これは第 1章において述べたように 1回目の加熱

過程において，過剰な自由体積の減少や再分布を伴う原子の再配列

(原子問距離および最隣接原子数の変化)が起こったためである.

1回目と 2回目の比熱曲線の差はこのような不可逆的な構造緩和に

よる発熱反応の結果である. したがって， この 2つの比熱曲線の聞

の面積は作製したままの試料に対する緩和のエンタルビ-LlHに対

応する. Ll Hは構造緩和の程度を表す物理量と考えることができる

ので， Ll Hの違いは作製したままの状態におけるアモルファス構造
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の違いを反映している(1 3 1 ) 図 5-8は次式により求めた緩和の

エンタルピ-iJHのSi濃度依存性を示したものである.

~H=rコ C p dT ( 5. 3) 

t1Hは， 10at%近傍まではSi濃度の増加とともに直線的に増加し

それ以上ではほぼ一定となる.明らかに10at%近傍を境にしてSi濃

度依存性に違いがみられる. これはアモルファス構造の違いを反映

したものとみることができる. ところで iJHのこのようなSi濃度依

存性は結晶化温度のそれと良く対応している.高い結晶化温度をも

っ試料は高い温度でアモルファス化したものであり，そのため構造

緩和の際に大きな iJHを示すことになる.
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図 5-8 緩和のエンタルビ-LJHのSi濃度依存性.
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5.2. 4 アイソマーシフトおよび内部磁場

これまでは構造に敏感な物性のなかでも比較的マクロ構造によ っ

て決まる物性について，そのSi濃度依存性をみてきた. この節では，

より局所的な構造を反映する物性について調べる.物質の局所的な

構造を調べる上で，メスバウアースペクトルの測定はきわめて有力

な手段の 1つである.図 5-9に室温で測定したSi濃度の異なる試

料のメスバウアースペクトルを示す.図中の実線は各吸収ピークに

対してガウス分布を仮定して再現した結果である.スペクトルの形

状にはSi濃度による顕著な変化はほとんどみられない.図 5-1 0 

はスペクトルから求めた平均のアイソマーシフト <δ>および平均

の内部磁場<H>をSi濃度に対してプロットしたものである.まず

内部磁場の変化をみると，内部磁場は10at%付近まではSi濃度によ

らずほとんど一定で， 10at%以上ではSiの増加とともに減少してい

る. 一方，アイソマーシフトはSiの増加とともにほぼ直線的に増加

しているが， 10at%近傍を境にして直線の傾きに変化が認められる。

おそらく低温でスペクトルの測定を行えば，より大きな変化がみら

れるものと考えられる.ところでアイソマーシフトが増加するとい

うことは， Siの添加によってFe原子の原子核位置における s電子密

度が減少することを意味している. このことはFe原子の電子状態に

変化が起こったことを示し電荷の移動による3d電子密度の増加

あるいは伝導電子密度の減少(4s電子密度の減少)が考えられる.

このように内部磁場やアイソマーシフトのSi濃度依存性に10at%近

に
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図 5-9 メスパウアースペクトルのSi濃度による変化.

作製したままの試料について室温で測定.
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傍を境にして変化がみられることは， Fe原子の周囲の局所的環境が

10at%近傍を境に変化することを示唆している.

つぎに 4.2節で述べたフーリエ級数法を用いて各試料の内部磁

場の分布P(H)を求めた.結果を図 5-1 1に示す.低磁場側にみ

られる P(H)の負の値はフーリエ級数の打ち切り誤差によるもので

ある.図からわかるようにSi濃度が11at%以上になると分布全体が

大きく低磁場側へシフトしている.同時に分布の半価幅も増加して

いる. これは小さい内部磁場をもっFe原子サイトが増加したことを

示しており，局所的な構造に変化が起こったことを意味している.

また，分布の形状についても Si濃度が2~8. 5at%では低磁場側にふ

くらみ(図中の矢印)が観測されるのに対して， 11および13at%の試

料ではみられない. このふくらみの原因については明らかではない

が， このこともまた局所的な構造の違いを反映したものとみること

ができる.

以上のように本節で述べた物性に関する限り， 10a t %近傍を境

にしてSi濃度依存性に明確な違いがみられ，前節で述べたFe-B-Si

(B<20at児)系アモルファス合金に対する構造モデルからの予測と良

く一致する. この構造モデルによる予洩IJと実験結果との一致は，

F eS 5 -x B 1 5 S i x (5壬 x< 15)アモルファス合金についても報告されて

いる(1 3 2 ) この場合メスバウアースペクトルの測定は80Kで行わ

れ，臨界濃度付近でアイソマーシフトに大きな変化が観測されてい

る.
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以上のことから，前節で述べた構造モデルはFe-B-Si(B< 20a t思)

系アモルファス合金に対して妥当であることがわかった.
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5. 3 物性の変化挙動とアモルファス構造との関連

前節で検証したように" 5. 1. 2節で述べたFe-B-Si(B< 20a t児)

系アモルファス合金に対する構造モデルは妥当なものであることが

わかった.そこで， この構造モデルの観点から第 3章および第 4章

で明らかにした構造緩和に伴う物性，特に電気抵抗の変化挙動の合

金組成による違いについて考察する.

3. 1節で示したように作製したままのアモルファス合金を結晶

化温度以下の比較的低い温度で等温焼鈍した場合，電気抵抗の不可

逆的な減少が観測された. これは液体状態からの超急冷中に過剰に

凍結された自由体積の消滅を伴う原子のトポロジカルな短範囲規則

化によるものである. この電気抵抗の変化から見積もった自由体積

の消滅に対する活性化エネルギーには，次に示すように合金組成に

よる違いがみられた.

Fe円 B10Si15 二今 222kJ/mol (2.3eV) 

Fe78 & Si15 二今 154kJ/mol (1.6eV) 

F e7 9 B 1 0 S i 1 1 ニコ 154kJ/mol (1.6eV) 

また， Fe75B10Si15および:Fe78B7Si15アモルファス合金においては，

図3-8と図 3-9に示したように電気抵抗の不可逆的な減少と対

応させて測定した平均のアイソマーシフト <δ>と内部磁場<H>

の焼鈍時間依存性にも著しい違いが観測された. <δ>と<H>は

Fe原子のまわりの局所的な原子配列の変化にきわめて敏感な物性で

ある. したがって， このような違いは電気抵抗の急激な減少と対応
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して起こるFe原子のまわりの局所的な原子の再配列挙動が， これら

両合金問で著しく異なっていることを意味している. このような

原子の局所的な再配列挙動の違いが過剰な自由体積の消滅に対する

活性化エネルギーの差として反映されたものと解釈される.さらに，

このような違いが生じる原因として構造的な違いが考えられる.

図5-1 2は5.1.2節で述べたFe-B-Si (B < 20a t先)系アモルファ

ス合金に対する構造モデルにおいて，アモルファス構造に変化が起

こる臨界濃度 y• と実験に用いた試料の組成との関係を示したもの

である y• は式( 5. 2 )により α=0.25として求めた.自由体積の

消滅に対して相対的に小さな活性化エネルギーを示したアモルファ

ス合金(Fe7 8 B7 S i 1 5とFe，/ 9 B 1 0 S i 1 1 )はいずれも臨界濃度の内側にあ

る. これに対して大きな活性化エネルギーを示したアモルファス合

金(Fe75B10Si15)は臨界濃度の外側にあり，明らかに両者は構造的

に異なる. このことはFe7 8 B.， S i 1 5とFe75B10Si15アモルファス合金

において<d>や<H>の焼鈍による変化挙動に著しい違いがみら

れたこととも対応する.このような構造的な違いが，焼鈍によって

引き起こされる局所的な原子の再配列挙動の著しい違いをもたらし，

さらにこれが過剰な自由体積の消滅に対する活性化エネルギーの差

として反映されたものと理解される.

つぎに，予備焼鈍を施した試料に観測される焼鈍温度の変化に対

する電気抵抗の可逆的変化とアモルファス構造の関連について考え

る. 4. 1節で述べたようにFe-B-Si系アモルファス合金において，

-132-
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図 5-1 2 実験に用いた試料の組成とSiの臨界濃度 fの関係.
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このような電気抵抗の可逆的変化が起こるという事実は本研究に

よって初めて明確にされたものである.構造に敏感な物性が可逆的

変化を示すということはアモルファス構造が安定であることを意味

する.アモルフ ァス構造にこのような安定な状態が存在することは，

本アモルファス合金をトランス用鉄心材料として実用化する上でき

わめて重要なことである.

4.1. 3節で明らかにしたように，電気抵抗の可逆的変化過程の

活性化エネルギーは， FeおよびSi原子の予備焼鈍(緩和)したアモル

ファス合金中における拡散の活性化エネルギーにほぼ等しい.また，

Fe-B 2元系アモルファス合金においては電気抵抗の可逆的変化は観

測されないことが報告されている (133) (134) これらの実験結果は，

電気抵抗の可逆的変化にFeおよびSi原子が大きく関与していること

を示している.特にSi原子の存在が重要であることは次のような実

験結果によっても示される.図 5-1 3はSi濃度の低いFea2 B1 3 Si5 

アモルファス合金について電気抵抗の可逆的変化を調べた結果であ

る. 613Kで48ks予備焼鈍した試料を573Kで電気抵抗が擬平衡値に

達するまで焼鈍した後，焼鈍温度を613Kに戻した場合，抵抗は焼

鈍前の613Kでの値(0印)には戻らないことがわかる.さらに563K

で焼鈍を行い，再び焼鈍温度を613Kに戻した場合も同様である.

このようにSi濃度が低くなると電気抵抗は焼鈍温度の変化に対して

可逆的変化を示さなくなる.

そこで， 5. 1. 2節で述べたFe-B-Si(B< 20at児)系アモルファス
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合金に対する構造モデルにおいて， Fe原子とSi原子によって占めら

れた領域(図 5-2のA2に対応するので以下領域 2と呼ぶ)における

可逆的な構造変化が電気抵抗の可逆的変化に寄与すると考える. こ

のように考えると領域 2を多く含む場合は少ない場合に比べて電気

抵抗はより大きな可逆的変化を示すことが予測される Fe7 8 B.，. S i 1 5 

とFe7SB10Silsアモルファス合金について， この領域 2の占める割

合を比較してみる.前者は後者に比べてSi濃度は同じであるがB濃

度が少ない. B濃度を減らすことは最隣接にB原子をもたないFe原子

を増やすことになり，その結果， Si原子がFe原子と置換できる領域

すなわち領域 2が相対的に増加する. したがって， F e7 8 B7 S i 1 5合金

はFe7SBI0Si1S合金に比べてより大きな電気抵抗の可逆的変化を示

すはずである.図 4-5に示した各焼鈍温度における電気抵抗の擬

平衡値のグラフにおいて，温度の変化に対する抵抗の可逆的変化量

を表す直線の傾きはFe'78B'7 Si 15合金のほうがFe'1sB10Si1S合金より

も3倍程大きく，明らかに上述した考えを支持している.ところで

Fe7SB'7Si1S合金のSiの臨界濃度は図 5-1 2より 16.25at%，これ

に対してFe'7SBI0Sils合金では12.5at%である. したがって前者の

場合， Si原子はすべて領域 2内に存在することができ，電気抵抗の

可逆的変化に寄与することが可能である. しかしながら後者の場合

はSi原子の一部は領域 2に入ることができず， Fe原子とB原子によっ

て占められた領域(領域 1)に存在することになる. この領域 1にお

けるSi原子の占めるサイトについては 5.1.2節ですでに述べたよ
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うに，領域 1において一部のFe原子のまわりでB濃度の相対的な増

加が起こり，その結果生じる最隣接にB原子をもたない新たなFe原

子サイトにFe原子と置換して入る場合と，領域 1と領域 2の境界に

存在するFe原子のセルによってB原子から隔離された空隙に入る場

合が考えられる.

一方， 4. 3. 1節で述べた比熱曲線における可逆的吸熱ピークの

吸熱量もまた可逆的構造変化を反映する物理量とみなすことができ

る.図5-1 4は両アモルファス合金について，等温焼鈍における

可逆的吸熱ピークの吸熱量iJH cndoの焼鈍時間依存性を比較したも

のであるiJH cndoは式(4. 8)より求めた。また予備焼鈍および

焼鈍温度は結晶化温度に対する比が両アモルファス合金問で等しく

なるように決定した.明らかに領域 2を多く含むFe7 8 Br{ S i 1 5合金の

方がFe75Bl 0 Sil5合金よりも吸熱量が大きい.

以上のように，図4-5および図 5-1 4に示した実験結果は，

領域 2における可逆的な構造変化を考えることによって良く説明す

ることができる. この領域 2における可逆的な構造変化の機構とし

て， Fe原子とSi原子の短距離の拡散による配位の変化すなわち化学

的短範囲規則性の変化が考えられる. しかしながら，なぜFe原子と

Si原子によって占められた領域だけが電気抵抗や比熱の可逆的変化

に寄与するような可逆的な原子の再配列を起こすことができるのか

は明らかではない.一方，領域 1については次のように考えること

ができる.図 5-1 5に示すようにSi濃度が一定の場合，結晶化温
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図 5-1 4 等温焼鈍に伴う可逆的吸熱ピークの吸熱量の

時間依存性.

焼鈍温度は570K (F e7 5 81 0 S i 1 5 )および

540 K (F e 7 8 8" S i 1 5 ) • いすれも結晶化

温度の70%.
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図 5-1 5 Fe-B-Si系アモルファス合金の結晶化温度の

B濃度依存性.
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度はB濃度の減少とともに低下する.すなわちFe原子とB原子によっ

て占められた領域(領域 1)が減少するとアモルファス構造の熱的安

定性が低下する.またInoueら(1 5 )はFe-B-Si系アモルファス合金に

ついて. B=5---26at%. Si=O---29at%の組成域で液体急冷法によ

りアモルファス相が得られることを報告している. この実験結果に

おいてFe-Si2元系(B=Oa t児)ではアモルファス相が得られないとい

う事実は. B原子を含む構造ユニットがアモルファス構造を支える

重要な要素であることを示唆している. したがって領域 1はアモル

ファス構造のネットワークを支えており， この領域内での原子配列

の変化はアモルファス構造のネットワーク全体の不可逆的変化をも

たらすと考えられる.
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5. 4 総括

この章では，構造緩和にともなう物性の変化挙動とアモルフ ァ

ス構造との関連について検討した.その結果，つぎのような結論に

達 した.

FeBB-xB12Six(2三三 X 三三13)アモルファス合金の微小硬度，保磁力，

キュリー温度，結晶化温度，緩和のエンタルビー，アイソマーシフ

トおよび内部磁場は，いずれも x= 10at%近傍を境にしてSi濃度依

存性に明確な違いが観測された. これらの実験結果はFe-B-Si(B< 

20at児)系アモルファス合金に対するつぎのような構造モデルからの

予測と良く 一致し，モデルの妥当性が示された. この構造モデルは，

Fe原子がB原子を中心にtetrakaidekahedron配位をとった領域(領域

1 )と，最隣接にB原子をもたないFe原子のみによって占められた領

域(領域 2)がnanodemixionの状態(数nmスケールでの混合状態)に

あるとする構造モデルで， Si原子は領域 2にFe原子と置換した状態

で存在する. このSi原子の置換は領域 2内でSi原子同士が最隣接に

なり始める濃度(臨界濃度)まで続き， Si濃度がこの臨界濃度を越え

るとアモルファス構造のネットワークに変化が起こる.

作製したままの試料の構造緩和過程における物性の変化挙動の合

金組成による違いは， この構造モデルを用いて良く説明することが

できる.すなわち作製したままの試料を等温焼鈍した場合，臨界濃

度を境にしたアモルファス構造の違いが，焼鈍によって起こる局所

的な原子の再配列挙動の著しい違いをもたらす. このことがアイソ
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マーシフトや内部磁場の焼鈍時間依存性の著しい違いとして観測さ

れ，また電気抵抗の変化から求めた過剰な自由体積の消滅に対する

活性化エネルギーに大きな差を与える.

一方，電気抵抗および比熱の可逆的な変化(可逆的構造緩和過程)

は， この構造モデルにおいてFe原子とSi原子によって占められた領

域内における可逆的な構造変化によるものであると考えると良く説

明できる.可逆的な構造変化の機構としては， Fe原子とSi原子の短

距離の拡散による配位の変化すなわち化学的短範囲規則性の変化が

考えられる.
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第 6章 冷間圧延による物性および構造の

変化と焼鈍による特性改善

前章までは，熱的な刺激によって起こる構造変化と，それに伴う

物性の変化挙動について議論してきた.その結果，熱処理条件に

よってはアモルファス構造の安定な状態が得られるという実用化に

際してきわめて重要な知見が得られた. この章では機械的加工によ

る構造および物性の変化について検討する.

Fe-B-Si系アモルファス合金を用いて実際にトランスを製作する

場合，占積率(体積率)が低いという大きな問題がある. これは，単

ロール式液体急冷法で作製されるアモルファスリボンの表面が平滑

でないためである.すなわちロールとの接触面では空気の巻き込み

による小孔が生じ易く，また自由面には凹凸ができ易い. この改善

策として冷問圧延により厚さを均一化することが必要となる.そこ

で， ここでは機械的加工として実際上必要となる冷間圧延を取り上

げる.まず，冷問圧延がアモルファス合金の物性および構造にどの

ような影響を及ぼすかについて明らかにする.次に冷問圧延によっ

て劣化すると考えられる磁気特性の改善の方策について検討する.

用いた試料は高周波特性の優れたトランス鉄心材のひとつである

Fe79 B1 6 Si5アモルファス合金CMetglas2605S-3)である.冷問圧延

はリボンの長手方向を圧延方向として室温で直接行った.用いたロ

ールの直径は約15mmである.厚みの減少率(圧延率)はマイクロメー
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タ(最小読み取り値O.001mm)を用いて測定した.

6. 1 冷間圧延の影響

6. 1. 1 B-H曲線および電気抵抗

図6-1は冷間圧延によるB-H曲線の変化を示したものである.

作製したままの状態のB-H曲線はヒステリシスが小さく，また保磁

力Hcは約9.5AI皿(0.12 Oe)と極めて小さく，優れた軟磁性材料とし

ての特性を示している. しかし冷問圧延を施すと圧延率の増加とと

もに飽和磁束密度は減少し保磁力は著しく増加する.図 6-2は

B-H曲線から求めた保磁力を圧延率に対してプロットしたものであ

る.保磁力は3%の圧廷で大きく増加し，その後は圧延率の増加と

ともにゆるやかに直線的に増加している. これは圧延によってアモ

ルファス構造内に磁壁の移動を妨げるような構造的欠陥が導入され

たためである.保磁力が圧延率とともに増加することはFe-Ni系ア

モルファス合金においても報告されている(1 3 5 )ベ 13?  ) 

つぎに冷間圧延した試料について電気抵抗の温度変化を測定した.

加熱速度は0.083K/s(5K/min)で行った.結晶化後の抵抗の温度変

化には圧廷による影響はほとんど見られなかった. しかし結晶化以

前の抵抗の温度変化には図 6-3に示すように圧延率による違いが

観察された.図において抵抗は結晶化後の973 K (700 oc )における抵

抗値で規格化して示している.実線は圧延していない試料のもので
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図 6-1 冷問圧廷による B-H曲線の変化.
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図 6-2 冷問圧延に伴う保磁力Hcの変化.

Fhυ 
d
4
 

4
a
i
 



，. 15 

1 .10 
t() 

トー
m 
Cピ

よ"1.05 

1.00 

_---l 

/4f-二~. ，/"- -~~ 
.."......- _----可見、」士、-三E竺ー ー-ー

_-__..-シインコトrr d 

ノ..------て/ン"，............".入，J5fv
〆ー---_ ............ ___:..-，--- --F 
--〆
乙ニシ/

05 quenched 
一一ー-3 010 cold rolled 

一一一 7% cold rolled 

-一一 10% cold rolled 
------15 010 cold rolled 

300 400 500 600 700 800 900 
Temperature，ア/κ

図 6-3 冷間圧延した試料の電気抵抗の温度変化.

加熱速度はO.083K !s(5K !min). 

0

0

0

 

0

9

8

 

Q
U

ア

'

フ

'

X
¥

戸
• • • • • 

heating rate 0.083 K・5-1

o 5 10 15 
Thickness Reduction / % 
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ある. 10%までは圧延率の増加とともに電気抵抗は増加しているが，

15%圧延では逆に減少している.電気抵抗が増加するということは

伝導電子の散乱に寄与する構造的な不均一性が増加したことを示し

ており，冷問圧延によってアモルファス構造がより乱雑化したため

と考えられる. しかしながら15%圧延試料にみられる抵抗の減少の

原因については，構造的な不均一性が逆に減少するためとも考えら

れるが現段階では明らかでない.ところで，いずれの圧延試料にお

いても600K近傍で抵抗の大きな減少がみられる.同様の結果は圧

延したPd-Si系アモルファス合金についても報告されている(1 3 B ) 

このような抵抗の減少は加工した結晶合金の回復・再結晶の際に観

測されるものと類似しており，おそらく圧延によってより乱雑化し

た原子配列の回復現象によるものと推測される.一方，電気抵抗の

急激な減少が始まる温度から評価した結晶化温度Txの圧延率によ

る変化を図 6-4に示す. PdaoSi20アモルファス合金では冷問圧廷

により結晶化温度が20---30K上昇することが報告されている(1 3 a ) 

しかし本アモルファス合金の場合，圧延による結晶化温度の変化は

ほとんどみられず，圧延によるアモルファス構造の熱的安定性の向

上は期待できない.
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6.1. 2 メスバウア一分光

冷問圧廷による局所的な物性の変化を調べるためにメスパウアー

スペクトルの測定を行った.図 6-5は5%.10%，15%圧延試料お

よび686Kで10.8ks C3h)焼鈍した試料についての測定結果である.

比較のために作製したまま(圧延していなし，)試料のスペクトルも示

している.尚. 686Kで10.8ks C3h)焼鈍するとアモルファス構造は

より安定な構造へ緩和する(1 3 9 )図から明らかなようにスペクト

ルはいずれも広がった 6本の吸収ピークから成っており，外側の吸

収ピークが最も広がりが大きく内側になるにつれて小さくなってい

る. このような吸収ピークの広がりは強磁性アモルファス合金に特

徴的にみられるもので. 3. 2. 2節で述べたようにFe原子のまわり

の環境が均一でないため内部磁場が分布を有することによる.

図 6-6はフーリエ級数法によって求めた内部磁場の分布を示した

ものである.いずれもほぼ 14~24MA/mC180~300kOe) の範囲に分布

を有し分布の形状には圧延および焼鈍による変化はほとんどみら

れない.内部磁場の分布において最大値を示す内部磁場の値Hp e a k 

の圧延および焼鈍による変化を図 6-7に示す.焼鈍による構造緩

和でHp c a kは大きく高磁場側へシフトしている. しかし圧延に対し

ては，わずかに低磁場側へのシフトがみられる程度である. このこ

とから冷間圧延は，焼鈍に比べると内部磁場の分布に対して大きな

影響を与えないことがわかる.
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図 6-5 焼鈍および冷間圧延に伴うメスバウアー

スペクトルの変化.

スペクトルはすべて室温で測定.
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図 6-6 焼鈍および冷間圧廷による内部磁場の分布の変化.
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図 6-7 内部磁場の分布において最大値を示す内部磁場の

値Hp c a kの、伶問圧延および焼鈍による変化.
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図 6-8 吸収面積の比の冷間圧延および焼鈍に伴う変化.
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一方，スペクトルの吸収面積からいくつかの情報を得ることがで

きる.ひとつは磁気異方性に関する情報である.スペクトルの1番

目. 6番目のピーク強度と2番目. 5番目のピーク強度の比は各Fe原

子核がもっ磁気モーメントと入射 7線のなす角度によ って変わる.

7線を試料面に垂直に入射した場合，磁気モーメントと試料面のな

す角度の平均値<θ>は次式で与えられる(1 40 ) 

r 3/2 C A2 • 51 A 1. s) 1 ~ <θ>=π/2-arc sin |!  
一--L1+3/4CA 2 • 5 IA 1 • s )J ( 6. 1) 

ここでA1. S は 1 番目と 6 番目の吸収ピークの面積 • A 2.5は 2番目

と5番目の吸収ピークの面積を表す. したがってAゎ 51Aぃ 6= 0 

ならば磁気モーメントは試料面に垂直であり • A 2 • s IA 1 • 6 =4/3 

ならば平行であることを意味する.また，完全にランダムな場合は

A 2 • 5 1A t ・ s = 2/3となる.図6-8はこの吸収面積の比を圧延率に

対してプロットしたものである.白丸は焼鈍した場合を示す.作製

したままの状態ではAゎ 51A 1. S二0.98で磁気モーメントの方向はほ

ぼ試料面内にある. これは液体状態からの急冷凝固の過程で導入さ

れた局所的内部歪みによるものと考えられる(1 4 1 )圧延率の増加

とともに面積比は減少し 10%以上ではほとんど一定となる.これ

は冷問圧延によって磁気モーメントの一部が試料面内から面外方向

へ向き，全体としてランダムな配向に近づいたことを示している.

圧廷により圧延方向に残留応力が発生し， これが磁歪CFe-B-Si系ア

モルフ ァス合金では正)を介，して磁気モーメントを試料面に対して
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垂直な方向に向かせる働きをしたものと考えられる.焼鈍した場合

もこのような磁気モーメントのランダム配向が起こる. これは焼鈍

による内部応力(歪み)の解放によるものである.圧廷によるこのよ

うな磁気モーメントの配向は他のアモルファス合金においても観測

されている (142) (143) ところで，冷問圧延によるこのような磁気

モーメントの方向の変化が内部磁場の分布にほとんど影響を与えな

いことは注目すべきことである.

つぎに，メスバウアースペクトルの吸収ピークの全面積は近似的

にFe原子の無反跳分率に比例する.無反跳分率fRは次式で表され

る(144) 

f R =exp(-4π2<u2>IA2) ( 6. 2) 

ここでえは 7線の波長， < u 2 >は 7線の方向への原子の平均自乗

変位である. したがって， f RはFe原子の結合状態を反映すること

になる.図 6-9は吸収ピーク面積すなわち無反跳分率の冷問圧延

および焼鈍による変化を示したものである.吸収ピーク面積は作製

したままの試料の値を基準としてそれに対する比で表した.焼鈍に

より fRは大きく増加している. これは焼鈍による構造緩和でFe原

子の結合がより強固になったことを意味している.アモルファス構

造が焼鈍によってより安定な構造へ緩和することを裏づけている.

これに対して圧延した場合fRは5%圧廷で最小値を示し，その後圧

延率とともに増加して15%圧廷ではほぼ圧延前の値に戻っている.

ここで注目されるのは5%の庄廷でfRが減少すること，すなわち
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吸収ピーク面積は作製したままの試料の値

を基準とした.
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Fe原子の結合の強さが弱くなることである. このことをさらに確認

するために単純引張試験を行いヤング率の変化を調べた.結果は，

図6-9に示している.ヤング率の変化は吸収ピーク面積(無反跳

分率)の変化と良く 一致している.冷間圧延によるヤング率の減少

はFe'/5Pt s Sis A13アモルファス合金などでも観測されている (1 "5 ) 

図6-1 0は冷問圧廷によるアモルファス構造の変化をX線回折

により調べた結果である.圧延前(作製したまま)， 5%圧延および

15%圧延試料についてX線回折プロフィルの第 1ハローの部分だけ

を示している.各プロフィルについてピーク高さ，半価幅および半

価幅中点法で求めた回折角2fJの値を表 6-1に示す. ピーク高さ

は圧延率とともに減少している.半価幅は5%圧延では圧延前の状

態、とほとんど同じであるが， 15%圧延では増加している.また回折

角2θ の値は5%圧延でわずかに低角度側へシフトしている. しかし

15%圧延した場合はほとんど圧延前の値へ戻っている. ここで5%

圧延試料にみられる2θ の低角度側へのシフトは，圧廷により Fe原

子聞の距離が平均として増加したことを示している. このことは，

図6-9に示したヤング率やメスバウアースペクトルの吸収ピーク

面積(無反跳分率)が， 5%程度の圧延で最小値を示すことと良く対

応しており，圧廷によるFe原子間距離の増大がヤング率や無反跳分

率の減少の原因であることを示している.一方， 15%圧延試料にお

けるピーク高さの減少および半価幅の増大は，圧延率の増加に伴っ

て歪みが導入され， Fe原子間距離の分布が広がったことを表してい
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図 6-1 0 冷間圧延に伴う X線回折プロフィルの変化.

第 1ハローの部分を示す.

表 6-1 第 1ハローのピーク高さ，半価幅および回折角の

冷問圧廷による変化.

Peak height Half width 28 
(ratio) 

(市川) (市削)

as-quenched 2.95 20.36 
5% cold rolled 0.95 2.94 20.20 
15完coldrolled 0.77 3.05 20.34 
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る.その結果， Fe原子間距離が平均として減少したことが2θ の変

化からわかる. したがってヤング率や無反跳分率が5%圧延試料に

比べて増加するのは，圧延率の増加に伴う歪みの増加によるもので

ある.
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6.1. 3 相関関数

アモルファス合金のように原子配列に周期性をもたない物質の

構造を調べる際，相関関数(干渉関数または構造因子とも呼ばれる)

は極めて有用な情報を与えてくれる. この相関関数は X線回折実験

によって得られる散乱強度の測定結果から求めることができる.

その手順の概略はつぎのとうりである.まずX線散乱強度の測定デ

ータに対して，偏光因子，吸収因子などの補正を行う.つぎに強度

の規格化を行った後，非干渉性散乱による強度を差し引いて干渉性

散乱強度のみを得る.相関関数 S(Q)はこの干渉性散乱強度 1(Q) 

を用いて次のように表される(1 48 ) 

S(Q)=[I(Q)一(</2>_</>2)J/</>2 

Q=47rsinOIえ

</2>=Eci/j2， </>2=E(Cj/i)2 

ここで20は散乱角， えは入射X線の波長また Cjおよび/jはそれ

ぞれ i種原子の濃度および原子散乱因子である.本研究では入射X

( 6. 3) 

線としてグラファイトモノクロメータにより単色化した!loKα 線を

用いた.また強度の規格化はKrogh-!loe-Normanの方法 (147) (148)を

用いて行った.図 6-1 1はこのようにして求めた圧延前， 5%圧

延および15%圧延の各試料に対する相関関数 S(Q)である.圧延前

の試料の S(Q)はアモルファス合金の特徴を良く表している.すな

わち第 1ピークは鋭く，第 2ピークは高底 2つサブピークに分裂し

ている.また Qの増加とともに S(Q)は 1に収束する. S(Q)の冷
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図 6-1 1 X線回折により求めた相関関数S(Q)の

冷間圧延による変化.
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間圧廷による変化をみてみると，圧延率の増加に伴って第 1ピーク

の高さは減少し第 2ピークの分裂は次第に不明瞭になっている.

特に，分裂した 2つのサブピークのうち小さい方のサブピークが潰

れていくのがわかる. これは結晶化に伴う変化と全く異なっている.

すなわち，結晶化の際に結晶性の回折ピークとして成長するのはこ

の小さいサブピークであり大きいサブピークは消滅する.冷間圧廷

による相関関数S(Q)のこのような変化はPdaoSi20(149) (150)ゃ

Pd77Si17CUe (151)アモルファス合金でも観察されている. これは圧

延によってアモルファス構造がトポロジカルには，より乱雑化する

ことを示している.
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6. 2 焼鈍による磁気特性の改善

6. 1節における議論によって冷間圧廷がアモルファス合金の

物性および構造におよぼす影響が明らかになった. しかしながら，

図6-1に示したように圧延により軟磁性材料としての優れた特性

が著しく損なわれるという問題が残されている.そこで， この節で

は冷間圧延後のB-H曲線の形状および保磁力の焼鈍による変化挙動

について調べ，圧廷をしていない液体急冷したままの場合(以下急

冷試料と呼ぶ)と比較しながら圧廷によって劣化した磁気特性の改

善の方策を検討する.

図6-1 2は急、冷試料について，室温における保磁力Hcの焼鈍

温度および焼鈍時間依存性を示したものである.縦軸は焼鈍前の

保磁力の値Hc (as)に対する比で表している.保磁力はいずれの焼

鈍時間でも温度の増加とともに減少して温度T1で極小値を示す.

その後急激な増加を示した後，温度T2を境に再び急激に減少し最

小値をとる. ここで室温から T1にかけてのゆるやかな減少は，液

体からの超急冷の過程で導入された歪みの解放によるものである.

方， T1から T2にかけての急激な増加は磁壁の固着化によるもの

であり，つぎのように考えることができる.焼鈍温度が十分に高く

なったために焼鈍中に原子の移動が比較的容易になり，磁区内では

自発磁化を駆動力として拡散型の原子対異方配列により 一軸磁気異

方性が生じる.磁壁内では磁気モーメントの回転分布を安定化する

ように原子対の再配列が起こり，その結果，磁壁のポテンシャルエ
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図 6-1 2 保磁力Hcの焼鈍温度および焼鈍時間依存性.
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ネルギーが下がって磁壁がその場所に固着される. このため磁化過

程での磁壁の移動が困難になり保磁力が増大する.つぎにT2以上

の温度で起こる保磁力の急激な減少について考える.図 6-1 3に

保磁力が極小および最大を示す温度T1とT2の焼鈍時間による変化

を示す • T1は焼鈍時間の対数に対して直線的に減少している. こ

れはT1から T2にかけてのHcの急激な増加が原子の移動に律速さ

れていることを示しており，上で述べた解釈を裏付けている. これ

に対してT2は360s近傍までは時間とともに減少するが，それ以降

は一定値691Kを示す. この温度はDSC測定(昇温速度20KImin)によ

り求めたキ ュリー温度Tc=692Kとほとんど一致しており ， T2を

境にした保磁力の急激な減少は磁気変態によるものであることがわ

かる. したがって急冷試料の場合，図6-1 2から明らかなように

Tc 以上の温度で焼鈍することにより最小の保磁力を得ることがで

きる. このことから冷問圧延した試料に対して，劣化した磁気特性

の改善にはキュリー温度以上，結晶化温度以下での熱処理が有効で

あると考えられる.

そこで，圧延試料に対する熱処理温度として上述の温度域にある

723K， 743Kおよび763Kを選んだ.また圧延試料としては圧延率

10%の試料を用いた.まず， これら 3つの温度で等温焼鈍したとき

の保磁力の時間変化を図6-1 4に示す.上が急、冷試料，下が圧延

試料である.焼鈍前の保磁力の値は急、冷試料が約20A/m(0.25Oe)， 

10%圧延試料は 5 7~60A/m(0. 71~0. 75 Oe)であった. ここで，保磁
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力の値が図 6-2に示した値より大きいのは， この場合B-H曲線の

測定を最大磁場652.7A/m(8. 2 Oe)で行ったことによる(図 6-2は

298.5A/皿(3.75 Oe)で測定).一般に保磁力は最大磁場の増加ととも

に増加することが知られている(1 5 2 )図にみるように，いずれの

試料でも焼鈍時間の進行とともに保磁力は減少し最小値を示す.

保磁力の減少はどの焼鈍温度においても圧延試料の方が短時間で起

こっており，明らかに庄廷による影響がみられる。また， このとき

得られた保磁力の最小値はいずれの試料でも焼鈍温度にほとんど依

存していない. この図において特に注目すべきことは，まず圧延

試料の保磁力がわずか60s(1分)の焼鈍で圧延直後の値から急激に減

少し急冷試料の焼鈍前(圧延前)とほぼ同じ値を示すことである.

また，焼鈍によって得られた保磁力は圧延試料でも急冷試料でもほ

とんど同じ最小値を示す.

つぎに焼鈍によるB-H曲線の形状の変化を図 6-1 5に示す.図

には723Kで焼鈍した場合の変化を示した. 743K および763Kでの

焼鈍ではより短時間で同様の変化が観測された.上が急、冷試料，下

が圧延試料である.急、冷試料の場合， 60s(1分)の焼鈍でラウンド形

状から角形化し，さらに焼鈍すると B-H曲線は傾斜してくる.一方，

圧延試料の場合は， 60s(1分)の焼鈍でほぼ圧延前の形状まで回復し

600s(10分)後には急冷試料を60s(1分)焼鈍した場合とほとんど同じ

形状を示している.図 6-1 6は保磁力が最小値を示すときのB-H

曲線(実線)を示したものである. 圧延の有無に関係なくほとんど
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同一形状をしていることがわかる.点、線はさらに長時間焼鈍したと

きのB-H曲線で保磁力は増大し，曲線全体が傾斜してきている.

以上のことから，冷間圧延を施してもキュリー温度以上，結晶化

温度以下で焼鈍することにより，かなり短時間でB-H曲線は圧延前

の形状まで回復し，その後の焼鈍による変化挙動は圧延をしていな

い場合とほとんど同じであることがわかった.また焼鈍によって得

られる保磁力の最小値も圧延の有無に関係なくほとんど同じであっ

た. これらの知見は本アモルファス合金をトランス用鉄心材として

実用化する上できわめて重要なものである.
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6. 3 総括

この章では，実用化の際に必要となる冷問圧延がFe-B-Si系アモ

ルファス合金の物性および構造に及ぼす影響について調べた.さら

に圧延によって劣化する磁気特性の改善の方策についても検討した.

その結果，以下のことが明らかになった.

冷間圧延によってアモルファス構造は， トポロジカルにはより乱

雑化することがわかった.また結晶化温度は圧延の影響をほとんど

受けず， したがって圧延によるアモルファス構造の熱的安定性の向

上は期待できない.

作製したままの状態では，ほぼ試料面内に配向していた磁気モー

メントは焼鈍した場合と同様に冷間圧延によっても一部が面外へ変

化し全体としてランダムな配向に近づくことがわかった. しかし

このような磁気モーメントの配向の変化は内部磁場の分布にほとん

ど影響を与えない.

5%程度の冷間圧廷はFe原子間距離の増加を引き起こす.その結

果，ヤング率~Fe原子の無反跳分率は大きく減少するが，さらに圧

延すると歪みの増加によって次第に圧延前の値に戻る.

一方，冷間圧延によって飽和磁束密度は減少し保磁力は著しく

増加して軟磁性材料としての特性が失われる. しかしながらキュリ

ー温度以上，結晶化温度以下で焼鈍することにより，かなり短時間

の内にB-H曲線は圧延前の形状まで回復する.また，圧廷をしてい

ない場合に熱処理によって得られる保磁力の最小値とほとんど同じ
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値が冷問圧延した場合にも得られることが明らかになった.
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第 7章結 さきt

両阿

本研究では， Fe-B-Si系アモルファス合金の構造緩和過程を電

気抵抗や比熱の測定およびメスバウア一分光分析を通して多角的に

検討することにより，構造緩和の機構とその速度論，構造緩和過程

での原子の再配列挙動およびアモルファス構造と構造緩和との関連

を解明しアモルファス構造の安定性に関する新たな知見を得た.

特に，特定の熱処理を施すことにより電気抵抗や比熱が可逆的変化

を示すような安定なアモルファス構造が出現することを初めて明ら

かにした.このことは本アモルファス合金を省エネルギー型の電力

用トランス鉄心材料として実用化する上できわめて重要な知見であ

る.さらに，実用化の際に必要となる冷間圧廷が構造や物性に及ぼ

す影響について明らかにするとともに，圧廷によって劣化する磁気

特性の改善の方策を示した.

本研究で得られた主な結果は，つぎのように要約することができ

る。

( 1 )作製したままの試料の焼鈍による構造緩和過程においては，

電気抵抗は不可逆的な減少を示した後，長時間側ではほとんど変化

しなくなり擬平衡値をとる.一方，電気抵抗の変化と対応して平均

のアイソマーシフトおよび内部磁場は大きく変化する.また焼鈍に

よって室温近傍における電気抵抗の温度係数が増加する. したがっ

て， このような構造緩和過程では，液体状態からの超急冷の過程で

。
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過剰に凍結された自由体積の消滅や再分布を伴うトポロジカルな短

範囲規則化，すなわち超急冷のために不安定な位置で凝固させられ

た各原子が原子問ポテンシャルのより安定な位置へ変位することに

よって，アモルファス構造のネットワークの安定化が進行し，その

結果アモルファス構造の擬平衡状態が出現するものと解釈できる.

( 2 )焼鈍によるトポロジカルな短範囲規則化過程における原子

の局所的な再配列挙動や，自由体積の消滅に対する活性化エネルギ

ーには合金組成による著しい違いがみられる.

( 3 )メスバウアースペクトルからみた場合，焼鈍によるトポロ

ジカルな短範囲規則化により Fe原子の周りの最隣接Fe原子数の分布

が変化し平均の最隣接Fe原子数が増加する.また，分子場理論を

用いると焼鈍によるキュリー温度の増加をこの最隣接Fe原子数の増

加によって説明することができる.

( 4 )単一の遷移金属しか含まないFe-B-Si系アモルファス合金

においても予備焼鈍を施した試料では，特定の焼鈍の繰り返しに対

して電気抵抗が可逆的な変化を示す. これは予備焼鈍によって安定

化したアモルファス構造のネットワークの中での化学的短範囲規則

性の変化，すなわちFe原子とSi原子の短距離の拡散による配位の変

化によるものと解釈できる.また本アモルファス合金の場合，電気

抵抗の可逆的変化を示す直線は焼鈍温度に対して正の勾配を示す.

この勾配すなわち温度の変化に対する抵抗の可逆的変化量には合金

組成による違いがみられる.
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( 5 )電気抵抗の可逆的変化を伴う構造緩和過程(可逆的構造緩

和過程)は，緩和時間が対数正規分布を有する過程として記述する

ことができる.

( 6 )比熱の測定において，焼鈍に対して可逆的に変化する吸熱

ピークが観測される. これも化学的短範囲規則性の変化によるアモ

ルファス構造の可逆的変化によるものとして説明できる.また， こ

の可逆的吸熱ピークの熱処理依存性は活性化エネルギー(緩和時間)

の分布を考えることによって説明できる.さらに可逆的吸熱ピーク

の吸熱量には合金組成による違いがみられる.

( 7) Fea a -x B1 2 Six (2豆 X 三三13)アモルファス合金の多くの物性

は， x=10at%近傍を境にして異なる組成依存性を示す. このこと

は， Fe-B-Si(B<20at児)系アモルファス合金の構造はFe原子がB原子

を中心にtetrakaidekahedron配位をとった領域と， Fe原子とSi原子

によって占められた領域とが数日スケールで混合状態にあるとする

構造モデルによって良く説明することができる.また，作製したま

まの試料の構造緩和過程における物性の変化挙動の合金組成による

違いもこの構造モデルにより説明できる.さらに，予備焼鈍を施し

た試料において観測される電気抵抗や比熱の可逆的な変化は， この

構造モデルにおいてFe原子とSi原子によって占められた領域内での

化学的短範囲規則性の変化(両原子の配位の変化)によるものと解釈

できる.
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( 8 )冷問圧廷によって失われる軟磁性材料としての特性は，キ ュ

リー温度以上，結晶化温度以下での焼鈍により，かなり短時間で圧

延前の状態まで回復させることが可能である.

( 9 )アモルファス構造は，冷間圧延によってトポロジカルには

より乱雑化する.また，結晶化温度は圧延の影響をほとんど受けず，

圧延によるアモルファス構造の熱的安定性の向上は期待できない.

( 1 0) 磁気モーメントは，焼鈍した場合と同様に冷間圧廷に

よっても全体としてランダムな配向に近づく. しかし， このような

磁気モーメントの配向の変化は内部磁場の分布にほとんど影響を与

えない.

( 1 1) 5 %程度の冷問圧延はFe原子間距離の増加を引き起こし，

その結果ヤング率やFe原子の無反跳分率が大きく減少する. しかし

さらに圧延すると歪みの増加により，いずれも次第に圧延前の値に

戻る.
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