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要旨 
気相からの均質核生成は，宇宙での物質進化を左右する素過程である．低中質量星は進化末期

に，質量の大部分を気相として星間空間へ放出する．エンベロープ内縁部に固体は存在せず，均

質核生成を経てはじめの鉱物微粒子，ダストが生成する．ダストは不均質反応サイトとして物質進化

の出発点となることに加え，中心星からの輻射を受けて星風を生み，質量放出を支配する．近年，電

波干渉計によって空間分解能が向上したことで新たな知見が得られ，ダスト形成モデルの再考が求

められている．モデル構築に不可欠な，ダストの化学組成，結晶構造，形などの情報は赤外スペクト

ルから得るしかない．そのため，赤外スペクトルの同定と，核生成過程の理解が星周環境での新たな

ダスト形成モデル構築の鍵となる． 
核生成は，物質が相変化する際の初期過程である．核生成頻度の予測と実測には未だ数桁以上

の差があり，普遍的な描像は得られていない．近年，溶液中での実験を中心に，核生成は多様な中

間相を経る，多段階プロセスで進むことが明らかになった．個々の系における核生成の在りようが見

え始めている．しかし，気相からの均質核生成について，中間相に言及した研究は限定的である．

均質核生成の理解は，一般的な核生成の描像を得るうえで不可欠である．星周環境は地上では行

えない空間，時間スケールで，核生成が起こる巨大な実験場でもある． 
本研究では，ダストのアナログ物質である酸化物ナノ粒子が，気相からの均質核生成を経て生成

する過程を，赤外スペクトルその場測定した．生成過程での赤外スペクトルの変化から，核生成の経

路を議論した．また，自由浮遊しているナノ粒子の赤外スペクトルを，天体観測と直接比較した． 
第一章では，ダストとその核生成の重要性をより詳しく述べる．第二章では，モデル物質としてマ

グネシアの核生成実験を行い，新たに開発した赤外スペクトルその場測定法の有用性を示す．第三

章から第五章でシリケイト，チタニア，アルミナの核生成実験について報告する．核生成過程におけ

る赤外スペクトル形状の変化から，気相からの均質核生成は準安定相を経る二段階過程であること

を一貫して示した．第一段階では準安定相として液体状粒子が気相から核生成する．第二段階では，

液体状粒子中で結晶が核生成する．本研究で扱った酸化物の多くは，結晶相と非結晶相の表面自

由エネルギーの差が大きいために，数ナノメートル以下での安定相が非結晶相となる．数十分子以

下のサイズで起こる核生成時に非結晶相をとることは熱力学的にも妥当である．従来のダスト形成モ

デルでは，気相から固相が直接生成する過程しか考えられていない．古典的核生成論に則れば，

核生成時の過飽和度が大きいほど，結晶が直接核生成し易くなる．本研究の核生成時の過飽和度

は，星周環境に比べ十分大きいにも関わらず，気相から液体状粒子の核生成が起こった．このこと

は星周環境でもダストが液体状粒子を経て核生成することを強く示唆する．第六章では，微小重力

実験によって，液体状粒子のサイズ変化と，温度履歴によって，液体状粒子中で核生成する多形が

異なる可能性を示した． 
第三章のシリケイトの核生成実験において，液体状粒子に起因する赤外スペクトルが AGB 星周

に観測される典型的な 9.7 µm バンドを非常によく再現した．これまで 9.7 µm バンドは観測結果に合

う仮想物質 “アストロノミカルシリケイト” によってフィッティングされていた．本研究では，Mg シリケイ

トのみで9.7 µmバンドを再現した．星間物質の多くを占め，氷の存在しない領域では支配的となるシ

リケイトダストの描像が大きく変わることが期待される． 
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第六章では，低質量放出率の晩期型星周に観測される 13 µm 未同定バンドを説明し得る赤外ス

ペクトルを，微小重力下でのアルミナ核生成実験で示した．過去に，13 µmバンドは実験室で再現で

きていない．また，13 µm バンドは高温ガス中で最初に生成するダストと関連があると期待されている．

従って，星周環境ではアルミナの均質核生成が物質進化の出発点となっていることを強く支持する． 
核生成過程に現れる赤外スペクトルが，天体の観測とよい一致を示した．このことは天体における

核生成過程が，ダストの化学組成や結晶構造と密接に関わっていることを示唆している．同時に，難

揮発性酸化物の核生成過程が，従来天文学で受け入れられてきたものとは異なること示した．シリケ

イトやチタニアは気相中の分子と，最終的な固相の化学組成が異なり，核生成に酸化反応が寄与す

る．また，実際の天体での核生成には H2O との化学反応が寄与する可能性もある．本研究では，酸

化と核生成の関係を解明するには至っていない．化学反応を伴う核生成は未知のプロセスであり，

今後の発展が期待される． 
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第一章 星周ダスト形成モデルとナノ粒子特有の物質科学的性質 

 

1. 1. 本章の概要 
現在の多種多様な物質から成る豊かな宇宙はどのように形作られたのか．本研究は，宇宙での物

質進化の鍵となる 100 nm 以下の固体微粒子，ダストの生成過程と結晶構造や化学組成，形態を核

生成実験から明らかにする試みである．本章では，宇宙での物質循環においてダストの果たす役割

を示した後，天体観測によって明らかになったダストの鉱物学的性質を示し，現在一般に用いられる

ダスト形成モデルについて論じる．現在のダスト研究は，バルクの物性値や構造を基に議論されて

おり，広い意味でナノ領域の特異現象を取り入れる必要がある．ナノ物性について概説した後に，ア

ナログ物質を生成する手法の一例としてガス中蒸発法の特徴を紹介し，ダスト研究への応用を論じ

ていく． 
 

1. 2. 宇宙での物質循環とダストの役割 
太陽系が形成したのは少なくとも 46 億年前であることが，初期に形成した始源的なコンドライトの同

位体組成から明らかになっている．このとき，太陽系の材料となったのは星間空間を漂うガスとダスト

である．星間空間には，比較的に密度の高い分子雲 (molecular cloud) と呼ばれる領域があり，自

図 1. 1 宇宙での物質循環の概念図．太陽質量の 8 倍以下の質量をもつ恒星は，年老いると晩期

型巨星と呼ばれ，質量の大半をガスとして放出する．ガスやダストは，時間をかけて集積し，分子雲

と呼ばれる 10 K 程度の比較的密度の高い領域が生まれる．分子雲がさらに収縮すると，再び恒星

を形成する． 
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己重力によって収縮がおこると恒星が形成する．また，原始星の周りにはガスやダストがディスク状に

集積した原始惑星系円盤 (proto planetary disks) が形成し，公転軌道上でガスとダストから微惑星 
(planetesimals) や，惑星系が形成する．1–3 恒星にとりこまれる質量によって，恒星の進化プロセスを

おおまかに区別することができ，なかでも太陽質量の 0.8-8 倍程度の恒星の進化プロセスを図 1. 1. 
に示した．質量  𝑀𝑀 の星の数は，N(𝑀𝑀) ∝ 𝑀𝑀−𝛼𝛼  と表され，とくに太陽質量を𝑀𝑀𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠としたときに，

𝑀𝑀 > 0.5 𝑀𝑀𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠の質量をもつ星の数は 𝛼𝛼 = 2.3 のべき乗分布に従うことが知られている．4 太陽よりは

るかに軽い星は暗く，観測結果が十分に得られていないため，分布は未だ明らかではないが，5現在

の宇宙では太陽質量 8 倍以上の大質量星に比べ，0.8-8 倍程度の小中質量星のほうが，数としても

質量としてもオーダーで多い．小中質量星は安定期を迎えるとHを燃焼し，Heを生成することで輝き，

横軸に効果温度またはスペクトル型，縦軸に絶対等級をとったヘルツシュプルング-ラッセル図 
(Hertzsprung-Russell; HR diagram) 上で直線状の分布に乗ることから，主系列星と呼ばれる．6中心

部の H を使い果たすと He が収縮し，中心部に He コア，周囲には残った H のシェルが形成する．ま

た，中心部で密度が十分に高くなると，He の燃焼が始まる．He コアの周りに，H のシェルが形成した

進化段階にある晩期型巨星 (evolved stars) を赤色巨星分枝星 (Red Giant Branch stars; RGB 星) ，
同様のプロセスによって，中心部に不活性な C，O コア，その周りに He，H のシェルが形成すると漸

近巨星分枝星 (Asymptotic Giant Branch stars; AGB星) となる．晩期型巨星ではシェルのH，Heの
燃焼に伴い輝度が増し，外縁部が暖められ数AUサイズまで膨張する．輝度の上昇 (~104𝐿𝐿𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠) に
対し，膨張の程度が大きいため表面効果温度は 2500-3500 K まで下がる．7晩期型巨星の多くは同

じ温度の主系列星よりサイズが大きいため，明るく，HR 図上では主系列星から右上へ外れ，赤色巨

星 (red super giant) として観測される．晩期型巨星の表面では重力が弱いために，それまでに合成

した元素が乱流，または脈動によって星の重力から解放され，もとの 80 %もの質量を，>10-7Msun yr-1

のペースで宇宙空間に放出すると考えられている．8 放出したガスには，対流によって汲み上げられ

た C，O をはじめ 56Fe までの重たい元素が含まれ，冷却する過程でガスからダストが核生成する．こ

のようにして，ガスとダストが星間空間へ拡散し，再び分子雲へ取り込まれることで，新たな星が誕生

している．1-6 Msunの恒星は進化の後半でAGB星の進化ステージを経験し，質量の大半を放出する．

そのため，ガスとダストからなるエンベロープを伴ったAGB星や惑星状星雲 (planetary nebula) がよ

く観測される．9 現在の星間ダストの多くが晩期型巨星での質量放出を経て，供給されていると考えら

れている．10,11星間空間への質量放出は AGB 星，RGB 星のほかに，大質量星の超新星爆発によっ

てもおこる．12,13 しかし，寄与の程度についてはいまだ論争があり，特に超新星爆発によって供給さ

れるダストが，現在の星間空間での物質進化に占める役割は明らかでない．14 このような循環プロセ

スによって徐々に重たい元素の合成が進み，現在の宇宙や太陽系の姿へと進化してきたと考えられ

ている．この循環プロセスにおいてダストは星が死んでから，新しい星ができるまでの物質進化を担う．

従って，宇宙全体での物質進化を理解するために，ダストの物質科学的性質を理解することは宇宙

化学的に重要である．また，現在の太陽系においても惑星間ダスト (interplanetary dust particles; 
IDPs) が存在する．このことは，ダストが天体の進化プロセスのあらゆるステージに存在し，物質進化

のマーカーとなることを示している． 
ダストは進化段階の各ステージで重要な働きを示す．シリケイト，グラファイトなどの難揮発性ダスト 
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(refractory materials) が星間空間に放出される過程で，H2O 氷が難揮発性ダスト表面に不均質核生

成する．星間空間では H2O 氷の表面反応，及び H2O 氷中での光化学反応を経て炭素質物質の重

合，同位体濃集が進み，気相中の反応では生成できない物質が生成する．15 星間空間の氷の表面

積は，難揮発性ダストの数密度にも依存するため，晩期型巨星周でのダストの核生成は星間空間の

化学反応においても重要な因子である．晩期型巨星周での質量放出現象においても，ダストの核生

成が本質的な役割を果たす．前述の通り，晩期型巨星の質量放出現象は，物質循環において重要

な役割を果たす．中心星の重力から解放されたガスが冷えると難揮発性元素からダストが核生成す

る．ダストは星からの輻射圧を受けて加速する．この時，周囲のガス (主に H と He などの軽い元素) 
と摩擦を起こしガスに対し加速度を与える．これによって星風 (dust driven wind) が生まれ，輻射圧

のみでは星の重力から逃れられなかったガスが質量放出風として星間空間へ拡散することができる．

この質量放出風によってガスの冷却も加速され，より核生成温度の低いダストの生成が促進される．
e.g. 16–18そのため高温領域での難揮発性ダストの核生成が，質量放出現象の出発点になっている．  

ダストの鉱物学的情報を得るには，隕石中に残されている太陽系形成初期以前の痕跡を調べる

か，現在宇宙を漂うダストの天体観測をするしかない．現在残されている隕石の多くが 46 億年の間

に複雑な過程を経ている．例えば，星間空間での宇宙線照射，超新星爆発に伴う衝撃波破壊，初

期太陽系での加熱，ダスト間の衝突と微惑星形成，微惑星形成に伴う高温高圧過程，母天体での

水質変成，宇宙線照射，地球での汚染など様々である．材料物質である星間ダストが生成時の情報

を保持したまま隕石を構成していることは少なく，得られる情報は限定される．始原的な隕石中には

難揮発性元素が濃集した Ca と Al に富む白色包有物 (Ca, Al-rich white Inclusions; CAIs) など，初

期太陽系において高温で生成したと考えられる物質が多く含まれており，太陽系形成初期にダスト

が気相から生成した証拠であると考えられている．19 隕石中にはプレソーラー粒子 (presolar grains) 
といわれる，太陽系形成以前の同位体情報，つまり質量放出現象によってダストが気相から生成し

た当時の情報を保持している粒子も多数見つかっており，20 晩期型巨星，21 新星，22 超新星爆発 23

でのダスト形成が議論されている．近年の同位体質量分析精度の向上によって，プレソーラー粒子

の存在がマトリックス中では決して珍しいものではないことが分かってきている．24 太陽系形成時の，

ダスト降着円盤内はダストの運動エネルギーの解放，25 林フェーズでの中心星の輝度増加 26 によっ

て，内側が 1500~2000 K まで加熱される．プレソーラー粒子の多くはこの高温過程での蒸発再凝縮

により消失するため，現在見つかっている鉱物種はナノダイヤモンド，SiC，TiC，コランダム 
(corundum; Al2O3) ，SiO2，シリケイト (silicate; Mg2-xFexSiO4) などの高温でも安定な難揮発性物質

であり，整合的である．しかし，プレソーラー粒子の同定には 1 µm 程度の大きさが分析に必要であり，

大部分が 100 nm 以下であると考えられている星間ダストについての議論は十分に行えていないこと

には注意が必要である．今後の微量分析技術の精度向上によって，飛躍的に理解が進むことが期

待できる． 
一方，天体観測によって宇宙空間を漂うダストを観測することで直接的にダストの物質科学的情報

が得られる．特に，鉱物ダストの重要な指標となるのが，分子内，分子間の振動エネルギーに対応す

る赤外スペクトルである．10 µm より長波長側の振動スペクトルは指紋領域と呼ばれ，鉱物種の同定

に力を発揮する．しかし，赤外活性な振動モードを持たない金属などの同定は直接行えないことに
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は注意が必要である．また，ダストの形成メカニズムや，星間空間での物理過程において重要な物

質であっても，量の多い物質でなければ観測によって検出できない．そのため，観測結果を補完す

るためには，モデル計算が欠かせない．ダストの赤外スペクトルは，バンドごとに温度，化学組成，結

晶構造，サイズ，形態，表面状態，周りの物質との相互作用など，さまざまな分子の結合状態を反映

しており，バンドごとに各パラメータに対する依存性が異なる．例えば，フォルステライト (forsterite; 
Mg2SiO4) は各結晶軸方向の長さ比を変えることで，9.8，11.2，16.5，18，23.7，25，28，33.7 µm帯で

はピーク波長位置をシフトさせるが，11.9，49，69 µm 帯ではピーク波長位置のシフトはない．27,28 ピ

ーク位置のシフトの程度はバンドごとに異なり，多くが相対強度の変化を伴う．また，49，69 µm 帯は

ピーク波長位置のシフトはないが，相対強度は変化する．49，69 µm帯は温度依存性が大きく8 Kか

ら295 Kの温度変化に伴い，ピーク波長位置のシフト (∆𝜆𝜆 𝜆𝜆⁄ ~1 %) と半値幅の増大 (49 µm; 0.147
→0.478，69 µm; 0.235→0.940) が起こる．29また，9.8，11.2 µm 帯は粒子サイズが 100 nm から 1 µm
まで大きくなることでピーク波長位置が 0.2 µm程度長波長側へシフトすると予測されている．30このよ

うに複数の要因で赤外スペクトルの構造は変化するため，全波長域に渡って観測することで，さまざ

まな要因を同時に満たすダストの物質科学的性質をパズルのように組み立て，予測することができる．

長年に渡る赤外線観測によって，ダストの多くがアモルファスシリケイトや炭素質物質であることが分

かっている．しかし，未だに起源の特定できない未同定赤外バンド (unidentified infrared band; UIR 
band) も多く存在する．地上からの観測では大気の吸収，望遠鏡自身からの赤外放射があるため観

測波長域は限られ，感度も低かった．近年，IRAS (Infrared Astronomical Satellite)，ISO (Infrared 
Space Observatory) などの宇宙からの天体観測によって，地球大気の影響を受けない全波長域で

の観測が可能となり，望遠鏡自身からの熱輻射も抑えられ，検出感度の面でも大幅な進歩を果たし

た．しかし，天文衛星の打ち上げは高コストなため，測定波長域は未だに限られており，全天，全波

長域の観測が行われているわけではない．今後は，SPICA (Space Infrared Telescope for Cosmology 
and Astrophysics) による高空間分解能での観測で，これまでほとんど行えていないダスト形成現場

での赤外スペクトルの進化を直接的に議論することが期待される． 
晩期型巨星のダストエンベロープ 31や若い星 (Young Stellar Objects; YSO) 周のダスト円盤 25 は光学

的に厚く，内部が見えなくなっていることが多い．運よく同程度の質量，化学組成をもつまだ光学的に薄

い進化初期の天体をみつけ，比較によってスペクトルの進化を論じるしかない．また，分子雲中のダスト

は冷たいため (~10 K)，可視光や，赤外領域でダストの赤外吸収スペクトルが得られるのは，背景に絶対

等級の分かっている恒星がある場合のみであり，観測条件が限定されてしまう． 

 
1. 3. ダスト形成モデル 
微量分析技術の発展や，宇宙からの観測によってダストの多様性が明らかになり，これまでの大味

な晩期型巨星周や若い星周でのダストの形成メカニズムの議論を見直す必要がでてきた．Lawrence 
Grossmann は，太陽組成ガスが化学平衡を保ったまま冷却する場合の鉱物の凝縮プロセスを，各ガ

ス種や鉱物の標準生成自由エネルギーから熱力学的に計算した．32 主要鉱物の中では，安定な結

晶構造 (強い結合エネルギー) をもつコランダムが 1758 Kで最も早く凝縮する．いま着目するコラン

ダムが生成する反応は 
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Al2O3 (𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐)  ⇄ 2 𝐴𝐴𝐴𝐴 (𝑔𝑔𝑔𝑔𝑔𝑔) + 3𝑂𝑂 (𝑔𝑔𝑔𝑔𝑔𝑔) 
である．ガスの活量を分圧 (𝑃𝑃𝐴𝐴𝐴𝐴，𝑃𝑃𝑂𝑂) と等しいと仮定すれば，圧平衡定数𝐾𝐾𝑒𝑒𝑒𝑒は 

log𝐾𝐾𝑒𝑒𝑒𝑒 = 2 log𝑃𝑃𝐴𝐴𝐴𝐴 + 3 log𝑃𝑃𝑂𝑂 

と表せる．圧平衡定数𝐾𝐾𝑒𝑒𝑒𝑒は標準生成自由エネルギー ∆𝐺𝐺𝑓𝑓°  から，log𝐾𝐾𝑒𝑒𝑒𝑒 = −�∆𝐺𝐺𝑓𝑓° 𝑅𝑅𝑅𝑅⁄ � と表せ

るため，log𝐾𝐾𝑒𝑒𝑒𝑒 を 1 𝑇𝑇⁄  の関数として直線で表せる．一方，全圧を決めれば，各温度における 𝑃𝑃𝐴𝐴𝐴𝐴，
𝑃𝑃𝑂𝑂 を，水素の元素存在度の相対値から推定できるため，分圧から平衡定数 𝐾𝐾𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 を計算することも

でき， 
log𝐾𝐾𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 = 2 log𝑃𝑃𝐴𝐴𝐴𝐴 + 3 log𝑃𝑃𝑂𝑂 

と表せる．log𝐾𝐾𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 も1 𝑇𝑇⁄  の関数として直線で表せるため，2 つの直線が同一グラフ中に書ける．こ

の 2 つの直線が交わる点は，高温から温度を下げていったときにガスでいる方が熱力学的に安定な

状態から固体 (corundum) が存在する方が安定となる転移点である．論文中ではこの温度を凝縮

温度 (condensation temperature) と定義している． 
 平衡凝縮モデルは始状態と終状態の自由エネルギー差のみから，最も安定な状態へ反応が常に

完全に進むことを仮定しているため，エネルギーバリアが大きく起こりにくい反応，特に均質核生成 
(1. 4. 3 を参照) や，定常的な議論が適用できない表面反応のカイネティクスは考慮できない．その

ため，実際の原始惑星系円盤内や晩期型巨星周でのダスト生成過程を再現できていないことが隕

石組織や，プレソーラー粒子の形態，鉱物組成から指摘されている．例えば，平衡凝縮モデルでコ

ランダムは Mg ガスと反応してスピネルとなるが，実際に見つかっているスピネルは Al/Mg 比が 2 か

ら 8 に拡がっているため，少なくても平衡には達していないことが指摘されている．21このことは，高温

で生成する物質であっても，平衡凝縮モデルをそのまま適用できないことを示している．そこで，核

生成や成長のカイネティクスを加味し，原始惑星系円盤内，及び晩期型星周でのダスト生成過程を

議論する非平衡モデルが提案されている．33–35 
Yamamoto & Hasegawa は古典的核生成理論に則り，過飽和度増大のタイムスケール (τsal)，材料

分子の衝突のタイムスケール (τcoll) から表される無次元パラメータ 

Λ =
𝜏𝜏𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠
𝜏𝜏𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐

=
𝛼𝛼𝜈𝜈𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝜏𝜏𝑇𝑇

�𝐻𝐻𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 𝑘𝑘𝑘𝑘𝑒𝑒⁄ � − 1
 

と生成物の表面自由エネルギーγによって決まる無次元パラメータ 

𝜇𝜇 =
4𝜋𝜋𝑎𝑎02𝜎𝜎
𝑘𝑘𝑘𝑘

~
4𝜋𝜋𝑎𝑎02𝜎𝜎
𝑘𝑘𝑇𝑇𝑒𝑒

 

によって，ダストの生成が支配されることを示した．33 ここで𝛼𝛼は分子が衝突した時の吸着確率，𝜈𝜈𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐
は分子衝突頻度，𝜏𝜏𝑇𝑇は冷却のタイムスケール，𝐻𝐻𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒は 1 分子あたりの蒸発の潜熱，𝑇𝑇𝑒𝑒は蒸気圧が

平衡蒸気圧に達する温度，𝑎𝑎0 は分子サイズである．Λは，ダストが凝縮する環境を反映し，𝜇𝜇は物質

ごとの特徴を反映している．分子が衝突した時の吸着確率を仮定し，天体観測と物理モデルから決

表 1. 1. 各天体の進化ステージにおけるΛ．それぞれに特徴的な値をもっていることが分かる． 

environment novae super novae evolved stars primordial solar
nebula

Λ 100-102 104 103-106 109
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まる圧力と太陽系元素存在度から求まる各分子種の分圧，および𝜏𝜏𝑇𝑇を用いてΛを計算することがで

きる．各天体における主要鉱物であるシリケイト及びグラファイトのΛを表 1. 1 に示した．天体ごとに特

徴的な値をとることが分かる．また，バルクの表面自由エネルギーを用いて𝜇𝜇も計算することができる． 
星間減光曲線から，星間ダストは 100 nm 以下のナノ粒子であると考えられている．36図 1. 2 に可

視から紫外域にかけて分子雲に普遍的に見られる星間減光曲線を示した．特に数ナノメーターサイ

ズの炭素質粒子，100 nm 程度のシリケイトによる減光で説明されている．ナノ粒子は，バルクとは異

なる表面自由エネルギーをもっている．37–39 特に，臨界核のような非常に小さいサイズの粒子であれ

ばなおさらである．40 しかし，現在のダスト形成モデルでは，バルクの値を用いて計算されている．表

面自由エネルギーの違いは，ダストの核生成に直接影響を及ぼす．14 材料となる分子は核が成長す

ることによって消費され，一度核ができ始めると材料分子は減っていく．そのため，最初期に生成し

た核の数によってダストのサイズや数密度は支配されている．蒸気圧が平衡蒸気圧に達する時間を 
𝑡𝑡 = 0 とした時，古典的核生成理論における時間 𝑡𝑡 における均質核生成頻度は 

𝐽𝐽(𝑡𝑡) = 𝛼𝛼𝑎𝑎03�
2𝛾𝛾
𝜋𝜋𝜋𝜋

𝑐𝑐1(𝑡𝑡)2𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 �−
4𝜇𝜇3

27�ln𝑆𝑆(𝑡𝑡)�2
� 

と表せる．ここで 𝑚𝑚 は分子質量，𝑐𝑐1(𝑡𝑡) は材料となるモノマーの濃度，𝑆𝑆(𝑡𝑡) は過飽和度である．核

生成頻度はγに強く依存することがわかる．そのため，実際のダストの核生成プロセスを明らかにする

ためには，気相からの均質核生成における実効的なγの値が必要となる．さらに，核生成した直後の

相も明らかになっていない．巨視的な視点で考えると，低過飽和雰囲気からは準安定相である，液

滴やアモルファスとして核生成したほうがエネルギー的に有利となるが，高過飽和雰囲気からは，直

接安定相が現れる．しかし，境界となる過飽和度についてはほとんどの物質について明らかではな

い．そのため，どのような相の値を用いるべきであ

るかも，明らかではない．また，核生成頻度はαに

よっても大きく変化することが分かる．これまでのダ

スト形成モデルではα = 1と仮定して計算が行われ

てきた．しかし，実際のαは求められておらず，これ

までの計算から求められてきた凝縮温度は上限の

値であるといえる．Kimura et al. は干渉計による

その場観察によって Mn の均質核生成における実

効的なγ，αの値を求めている．41 その結果，γはバ

ルクの値から 10-30 %ずれること，𝛼𝛼 = 0.4 という

値を示している．この結果は，これまでのダスト形

成モデルが不十分である可能性を示している．ナ

ノ粒子に現れる特異な物質科学的性質は，核生

成のみならず核生成後のさまざまなカイネティクス

に関わってくると考えられる．ダストがナノ粒子であ

ることが，星周，及び星間現象とどのように関わっ

図 1. 2 可視から紫外域にかけての分子雲に

よる星間減光曲線．観測 (十字) を数 nm 程

度の小さな粒子，100 nm 程度の大きな粒子，

PAH によるフィッテイング (実線)．減光と水素

原子量によい相関があるため，減光は水素原

子量で規格化されている．(Reproduced with 

permission from ref. 36., Astronomy & 

Astrophysics, © ESO.) 
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てくる可能性があるか紹介する． 
1. 4. ナノ粒子の特異性 

本章では，1-100 nm 程度の微粒子のことをナノ粒子として扱う．物質のサイズが物理的な性質を

決定づける特徴的なサイズと同程度，またはそれ以下になると，それまでとは異なる様々な性質があ

らわれる．(1) エネルギー準位の離散化，(2) 比表面積の増大によって，我々が普段目にするバル

クとは大きく異なる物質科学的な性質 (電気的性質，光学的性質，磁気的性質，熱力学的性質) が
現れる． 

 
(1) エネルギー準位の離散化 
一般に原子の電子がもつエネルギー固有値 E は, 主量子数 𝑛𝑛 にのみ依存し， 

𝐸𝐸 = −
1
𝑛𝑛2

 

で表される．主量子数は任意の自然数である．そのためスペクトルに現れる吸収線, 放射光は主量

子数𝑛𝑛, 𝑚𝑚の準位間の遷移の際に伴って吸収または放出される，エネルギー差 

∆𝐸𝐸 = (
1
𝑚𝑚2 −

1
𝑛𝑛2

) 

に対応する. このことから, 原子中の電子が離散的なエネルギー準位をもつことが分かる. 測定され

るスペクトルには有限の幅があるが，これは主に原子間の衝突や，ドップラーシフトによるものである．

水素原子の場合，縮退が起こっているために規則的なエネルギー準位間隔になっており，紫外域で

は 1 eV，可視域では 0.01eV 程度である.  
一方, 結晶のエネルギー準位は有限の幅を持ち，連続的になる．ここでは，電子が原子に強く束縛

されているような電子模型のエネルギーバンド構造を例にとる．42 このような電子模型では位置に応

じて，平面波の位相因子が掛かり，電子の波動関数は 

𝛹𝛹𝑛𝑛𝑛𝑛(𝒓𝒓) =
1
√𝑁𝑁

�𝑒𝑒𝑖𝑖𝒌𝒌・𝑹𝑹𝜑𝜑𝑛𝑛(𝒓𝒓 − 𝑹𝑹)
𝑛𝑛,𝑹𝑹

 

で表される．ここで，𝜑𝜑𝑛𝑛(𝒓𝒓 − 𝑹𝑹) は，𝑹𝑹 に位置する原子の𝑛𝑛番目の原子軌道関数であり，𝑁𝑁 は結晶

中の格子点の数である．このような電子状態に対応するエネルギーバンドは，ハミルトニアン𝐻𝐻の期

待値をとって， 

𝐸𝐸𝑛𝑛(𝒌𝒌) = ⟨𝛹𝛹𝑛𝑛𝑛𝑛|𝐻𝐻|𝛹𝛹𝑛𝑛𝑛𝑛⟩ = ⟨𝜑𝜑𝑛𝑛|𝐻𝐻|𝜑𝜑𝑛𝑛⟩ + ⟨𝜑𝜑𝑛𝑛(𝒓𝒓)|𝐻𝐻|𝜑𝜑𝑛𝑛(𝒓𝒓 − 𝒅𝒅)⟩�𝑒𝑒𝑖𝑖𝒌𝒌・𝒓𝒓
𝑑𝑑

 

と表すことができる．ここで最右辺の第二項は，異なる格子位置 𝒅𝒅 にある原子間の行列要素で，

⟨𝜑𝜑𝑛𝑛(𝒓𝒓)|𝐻𝐻|𝜑𝜑𝑛𝑛(𝒓𝒓 − 𝒅𝒅)⟩ は，軌道間での電子遷移確率を意味している．∑ 𝑒𝑒𝑖𝑖𝒌𝒌・𝒓𝒓𝑑𝑑 は，波数ベクトル 𝒌𝒌
によって変動する三角関数の重ね合わせと考えることができるので，エネルギーバンドが遷移確率

に比例した幅をもっていること，つまりバンド内のエネルギー準位は連続的であることがわかる．この

電子軌道は原子に束縛されているエネルギーが低い軌道に対応する．一方，原子の束縛から解放

されたより高いエネルギーをもつ電子の波動関数は結晶全体に広がるため，よりバンド幅が広い連
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続的なバンドを形成する． 
実際の結晶は有限のサイズをもつ．ここで，Kubo (1962) を参考に，エネルギー準位が 𝑁𝑁 個 に

わかれているような長さ 𝐿𝐿 の結晶を考える．43 簡単のためここでは 𝑁𝑁 を偶数とする．絶対零度にお

いて，エネルギーが低いほうから順番に二個ずつ電子を収容していくと，𝑁𝑁 2⁄  以下までのエネルギ

ー準位はすべて電子で詰まっていることになる．このとき電子が詰まっている一番エネルギーの高い

準位と，一つ上の準位のエネルギー差を考える．今問題とする電子は，一次元的な結晶全体に広が

っている自由な電子と仮定すると，両端で振幅が 0 となる境界条件 𝑘𝑘 = 𝑛𝑛𝑛𝑛 𝐿𝐿⁄  と運動量保存則 
𝜆𝜆 = ℎ 𝑝𝑝⁄  から，運動エネルギーは 

𝐸𝐸F =
ℏ
2

2𝑚𝑚∗ �
𝑁𝑁
4𝐿𝐿
�
2
 

と表される．ここで 𝑚𝑚∗ は有効質量である．(𝑁𝑁 2⁄ ) + 1 のエネルギー準位との差をとると， 

∆𝐸𝐸 =
4𝐸𝐸𝐹𝐹
𝑁𝑁

 

である．3次元に拡張すれば∆𝐸𝐸 = 4𝐸𝐸𝐹𝐹 3𝑁𝑁⁄  となる．𝐸𝐸F を 10 eV，構成原子数 ~105個 (原子 1個の

直径を 1 Åとしたとき球形粒子の直径は 5 nm程度に対応) とすると，∆𝐸𝐸 は 10-4 eV程度である．こ

の値は，原子・分子の ∆𝐸𝐸 に比べればオーダーで小さいが，連続的分布をするバルクとも異なる中

間的な性質を示すことが期待される．可視域から紫外域での光との相互作用がバルクとは異なること

に加え，低温であれば，∆𝐸𝐸~𝑘𝑘B𝑇𝑇 となるため，バンド理論が適用できなくなり，電子物性，熱物性，

磁性がバルクとは異なってくる． 
 
(2) 比表面積の増大 

固体が気体，あるいは真空と接する表面では固体バルクの原子の並びがそこで途切れるため，バ

ルクとは異なる特異な物理・化学的な性質が現れる．表面では，組成，構造，ひいては反応性などさ

まざまな性質に “勾配” が現れ，バルクで行われているような定常的な議論が適用できなくなってく

る．44 ここではまず，表面の構造について

紹介する．表面原子のポテンシャルは結

晶内とは異なるため，系全体のエネルギ

ーを最小とするために，平衡位置が変化

する．結果として，原子位置が変化する

表面緩和 (surface relaxation) や，2 次元

的な対称性そのものが変化する表面再構

成  (surface reconstruction) が起こる．45

例えば，シリコンは sp3 混成軌道を介した

ダイヤモンド構造から成る半導体で，中

心の Si から四面体の頂点方向に 4 本のσ

結合が伸びている．表面ではそのσ結合

が切れているために，ダングリングボンド 

図 1. 3 (左) 非接触 AFM による Si (100) の観察像
49と (右) Chadi46から予測される Si (100) の概念図．

表面再構成によってダイマーが生成している．

(Reprinted with permission from ref 46. Copyright © 
1999 Elsevier) 
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(dangling bond) が生成する．(100) 面で切断すると Si 原子 1 つあたり，2 つのダングリングボンドが

生じる．(100) 面では，隣り合うダングリングボンド間で，バルクとは全く異なる結合を形成することで

表面のエネルギー的な不安定を小さくする．46 常温の超高真空環境で (2×1) のダイマー構造を形

成することが走査型トンネル顕微鏡 (scanning tunnel microscopy) や，47低速電子回折，48原子間力

顕微鏡 (atomic force microscopy)，49によって確かめられている (図 1. 3)． 
粒子のサイズが小さくなると，全体に対して “表面” を構成する原子の割合が粒子サイズに反比例

して高くなってくる．特徴的な長さ𝑟𝑟 の粒子が，長さ 𝑑𝑑 の原子で敷き詰められていることを考えてみ

る．粒子は ∝ (𝑟𝑟 𝑑𝑑⁄ )3個の原子から成り，うち ∝ (𝑟𝑟 𝑑𝑑⁄ )2 個が表面に出ている．球の場合，𝑑𝑑 = 1 Å
とすると 2 µm の粒子ならば，表面に現れる原子は全体の 0.04 %であるが，20 nm のナノ粒子ならば

4%，2 nm のナノ粒子ならば 40 % もの原子が表面に現れることになる． 
表面の構造がバルクとは異なるのは前述の通りであり，表面の占める割合の高いナノ粒子の赤外ス

ペクトルはバルクと異なると考えられる．特に，超高真空で生成した直後のダスト表面は洗浄表面で

あることが期待され，特異な結合が現れると推測される．先駆的な研究として，AGB 星周および

post-AGB 星周に観測される 20.1 µm バンドが，バルクでは見られない TiC ナノ結晶の特異的なフィ

ーチャーによって説明できることが示され，50 ナノ粒子の赤外スペクトルによって鉱物由来の未同定

バンドが説明できる可能性が拓けた． 
化学反応においても，高い比表面積が直接重要となってくることがある．アルデヒドとアミンから蛍光

性イミンが生成する反応を，マイクロメーターサイズの液滴中で行い，反応速度定数が粒子サイズに

反比例して増大し，バルク中に比べ最大 45 倍にもなることが明らかになっている．51この現象は体積

に対して表面の割合が大きくなることで，表面への分子の吸着と表面拡散によって反応が促進する

ためであり，バルク中とは異なる平衡がナノ粒子よりも大きな粒子であっても現れている．比表面積の

大きいナノ粒子中では反応がバルクとは異なることを示唆している．種々の触媒としても比表面積が

大きければ，反応サイトそのものが多くなるため，より効率的である． 
このようにナノ粒子は表面原子の占める割合が大きくなり，時には構成原子がすべて “表面” とい
うこともあり得る．表面の物性が，バルクとは異なるのは前述の通りだが，表面が曲率をもち，表面原

子の占める割合が高いナノ粒子がバルクとは異なる性質を示すのは必然である．特に，ダストのよう

な気相からの相転移を経て形成される固相は，成長初期に必ずナノスケールでの成長を経なけれ

ばならない． 
 

1. 5. ガス中蒸発法 
Ar ガス中で，Mg 粉末を蒸発源に乗せ，加熱蒸発させることを考える．ここで，Mg，Ar 原子ともに

剛体球と仮定する．蒸発した Mg 原子の平均自由行程は 

𝜆𝜆𝑀𝑀𝑀𝑀 =
1

√2𝜎𝜎𝑀𝑀𝑀𝑀𝑛𝑛𝑀𝑀𝑀𝑀 + 𝜎𝜎𝐴𝐴𝐴𝐴𝑛𝑛𝐴𝐴𝐴𝐴(1 +
𝑚𝑚𝑀𝑀𝑀𝑀
𝑚𝑚𝐴𝐴𝐴𝐴

)
 

で表される．52 それぞれの原子の衝突の断面積 𝜎𝜎𝑀𝑀𝑀𝑀 = 4π𝑟𝑟𝑀𝑀𝑀𝑀2 ,𝜎𝜎𝐴𝐴𝐴𝐴 = 𝜋𝜋�𝑟𝑟𝑀𝑀𝑀𝑀 + 𝑟𝑟𝐴𝐴𝐴𝐴�
2
，𝑟𝑟𝑀𝑀𝑀𝑀，𝑟𝑟𝐴𝐴𝐴𝐴はそ
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れぞれ Mg，Ar 原子の半径である．また，𝑛𝑛𝑀𝑀𝑀𝑀，𝑛𝑛𝐴𝐴𝐴𝐴はそれぞれ Mg，Ar の原子数密度である．Mg が

1000 Kまで加熱され，速やかに平衡に達すれば，1000 Kでの平衡蒸気圧 𝑝𝑝𝑀𝑀𝑀𝑀~1 × 103 PaのMg

蒸気が発生する．52 また Mg の原子半径 1.6 Å，原子量 24.305，Ar の原子半径 1.82 Å，原子量

39.948 とすると，1×103 Pa から 1×104 Pa の Ar 雰囲気中では，蒸発源近傍での Mg 原子の平均自

由行程は 2.2-13.2 µm と概算できる．Ar 原子に衝突した Mg 原子はランダムに方向を変える．従って，

蒸発源近傍では原子間の衝突が頻繁に起こることがわかる． 
ガスが冷却すると過飽和度が上昇し，核生成が起こる．気体分子運動論によれば，生成した粒子

には，単位断面積，単位時間あたりに 

𝑗𝑗𝑖𝑖𝑖𝑖 =
𝑝𝑝𝑀𝑀𝑀𝑀

�2𝜋𝜋𝑚𝑚𝑀𝑀𝑀𝑀𝑘𝑘B𝑇𝑇
 

の Mg 分子が入射する．53𝑚𝑚𝑀𝑀𝑀𝑀は，Mg 原子の質量である．蒸発源直上の温度 700 K の雰囲気に 2 

nm の粒子と 100 nm の粒子があることを考える．2 nm の粒子には，1 秒あたり 2.5×108 個の Mg 原

子が入射することになる．Mgの密度を 1.7 g/cm3とし，すべての原子が成長に使われると仮定すれば，

10-3秒で 10 nm 程度まで Mg 粒子がいっきに成長することがわかる．このようなプロセスを実験チャン

バー内で再現し，ナノ粒子を生成する手法をガス中蒸発法という．ガス中蒸発法は，Kubo43 に刺激

を受け，ナノ粒子の電子物性や結晶学的性質を実験的に明らかにするため発展した．54主に金属ナ

ノ粒子を対象に，ナノ粒子の融点が格子振動のソフト化によってバルクより低いこと，55 バルクとは異

なる安定相をとること，56正20面体構造 (Icosahedron; Ih) や5角10面体構造 (Decahedron; Dh) な
どの非周期的な構造とその構造転移におけるふるまい，57 ナノ粒子の自発混晶化 (合金化) 現象と，

その際にみられる原子拡散係数がバルク中に比べオーダーで大きいことなど，58–60 ナノ領域の特異

現象が明らかになってきた．同時に，目的の生成物を得るため，ガス中蒸発法におけるナノ粒子の

生成，成長様式を解明する試みが成されてきた．ここでは核生成とその後の成長を分けて，簡単に

説明する． 
 
1. 5. 1 均質核生成 (homogeneous nucleation) 

熱平衡状態であれば 0 oC で水は凍るはずであるが，実際にはより低温の過冷却状態になるまで

氷は生成しない．水中に氷の核を作るためには，核界面で余分なエネルギーが必要となるためであ

る．1. 3 で示した通り，固体の表面はエネルギー的に不安定な状態にある．この氷と水の界面に生じ

る単位面積あたりの自由エネルギーを，界面自由エネルギーという．過冷却な水中に氷の核を作る

ことを考えると，氷の結晶核が十分に小さいときは界面自由エネルギーの不利が，結晶 (結合) を作

ることによって生じるエネルギーの得より大きくなってしまい，系全体の自由エネルギーは大きくなる．

そのため，結晶の核を作る (核生成; nucleation) ためにはエネルギー障壁が存在し，それを超える

ための駆動力として過冷却状態が必要となる．ガス中蒸発法においても，ガスからナノ粒子が核生

成する際にも，同様にエネルギー障壁が存在するため，平衡状態よりも過飽和な気相から核生成が

起こり，ナノ粒子が生成する．古典的核生成理論に則れば，過飽和な気相中に半径 𝑟𝑟 の球形のク

ラスターができた場合，系の自由エネルギー変化は 
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∆Gℎ𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜(𝑟𝑟) = −
4𝜋𝜋𝑟𝑟3

3𝜈𝜈
∆𝜇𝜇 + 4𝜋𝜋𝑟𝑟2𝛾𝛾 

と表せる．61 ここで 𝜈𝜈 は分子体積である．熱力学的に不安定な過飽和気相中にクラスターが現れる

と，一分子あたりバルク自由エネルギー∆µだけ系全体の自由エネルギーを下げることができる．一方，

表面が生じ，単位面積あたり𝛾𝛾のエネルギー的な不利が生じる．小さなクラスターは，第二項の表面

による自由エネルギー不利が，第一項のバルク自由エネルギーの得を上回るため，r とともに∆G が

増加する．しかし r が大きくなるとバルク自由エネルギーの得 (∝r3) が表面自由エネルギーの不利 
(∝r2) を上回り，𝑟𝑟 とともに∆G が減少へ転ずる．すると，クラスターはいっきに成長することができる．

この時のクラスターを臨界核といい，核生成頻度と言ったときは，臨界核の生成頻度を指すことが多

い．このように，一様な環境相から直接おこる核生成を均質核生成 (homogeneous nucleation) とい
う．一方，世の中に見られる核生成はほぼ，他の物質との界面から生じる不均質核生成 
(heterogeneous nucleation) である．固体基板上で核生成が起こる場合，核と基板の接触部分では

基板と核の相互作用で表面自由エネルギーの不利が小さくなる．そのため不均質核生成における

自由エネルギー障壁は均質核生成より低く， 
∆𝐺𝐺ℎ𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒∗ = 𝑓𝑓(𝜃𝜃)∆𝐺𝐺ℎ𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜

∗  
0 ≤ 𝑓𝑓(𝜃𝜃) ≤ 1 

と表される．61 ここで𝜃𝜃は核，環境相，基板の 3 相の表面張力によって決まる核の基板への接触角で

ある．基板の役割を果たす下地が存在する現実の環境では，自由エネルギーの違いは反応速度や

頻度にエクスポネンシャルに効いてくるので，均質核生成がおこることはほとんどない．ガス中蒸発

法は，実験的に気相からの均質核生成過程を実現できる最もシンプルな手法である． 
 
1. 5. 2. 接合成長 (coalescence growth) 
核生成したナノ粒子は密度差対流によって蒸発源上方向に舞い上がり，タバコの煙のように見える．

上昇気流中で衝突を繰り返すことによって(1) 液滴状融合 (liquid-like coalescence)，(2) 表面融解

接合 (surface melt coalescence) の二つの機構を経て合体成長する．62液滴状融合は，二つのナノ

粒子が衝突した際に液滴のように混ざり合う現象である．表面融解接合は，液滴状融合が起こらな

い温度領域であっても，衝突した粒子間で界面の接合が起こり，時にはエネルギーを最小にするよう

双晶を形成する機構である．どちらの機構も全体の表面積を小さくすることで全体の自由エネルギ

ーを小さくしている点は共通である．  
墻内らによって示された接合成長式では，63–65 粒子の接合を粒子の衝突頻度，接合確率の積で表

している．衝突頻度は粒子断面積 (𝜋𝜋𝑟̅𝑟2) と数密度 n の 2 乗に比例する．そこで，接合成長に伴う粒

子数の減少は 

−
𝑑𝑑𝑑𝑑
𝑑𝑑𝑑𝑑

= 𝑘𝑘𝑟̅𝑟2𝑛𝑛2 

と表せ，減った分の粒子が成長に使われる．ここで k は，接合確率も含めた比例定数であり，上述の

通り温度依存性があると考えられる．一定温度，一定の断面積，一様な流れにおける接合成長を考

えれば，質量保存則から質量密度 m は密度ρを用いて 
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𝑚𝑚 =
4
3
π𝑟̅𝑟3𝜌𝜌𝜌𝜌 

また，煙の上昇速度 𝑣̅𝑣 は蒸発源からの距離 h をもちいて 

𝑣̅𝑣 =
𝑑𝑑ℎ
𝑑𝑑𝑑𝑑

 

と表せる．これらの式を解けば， 

𝑟̅𝑟 =
𝑚𝑚𝑚𝑚

4𝜋𝜋𝜋𝜋𝑣̅𝑣
ℎ + 𝑟̅𝑟0 

成長速度は 

𝑑𝑑𝑟̅𝑟
𝑑𝑑𝑑𝑑

=
𝑚𝑚𝑚𝑚
4𝜋𝜋𝜋𝜋

 

となる．ここで，𝑟̅𝑟0は初期条件における粒子サイズである．この式による定量的な成長プロセスの議論

は限定的だが，定性的な理解の助けにはなる．例えば，全圧を下げれば質量密度が下げられるの

で，小さい粒子が得られることがわかる．また，雰囲気ガスを Ar から He に変えれば，対流が早くなっ

て粒子サイズは小さくなると考えられる．ただし熱伝導率も高くなるため，k は He を用いた方が大きく

なる．そのため，𝑣̅𝑣と k の競合で粒子サイズが変化することが予測できる．ガス圧が高くなると，煙は細

くなり，粒子の数密度も高くなる．一方，ガス圧が 103 Pa 程度まで低くなると，煙が広がり質量密度が

下がるため，粒子サイズは小さくなる．煙の場所によっても，接合成長の程度が異なることが分かる．

煙の濃いところでは質量密度が高く，内側や外側では低くなる．内側と外側では冷却速度も異なる

ので，内側，濃いエリア，外側で，採取される粒子のサイズや形態は異なる．  
 
1. 5. 3. 高過飽和環境からの均質核生成と成長 
 高過飽和蒸気及び溶液からの核生成と，それに伴う成長はナノマテリアルのデザインや，66 大気に

おける化学反応の解明 67に欠かせない現象であり，幅広い分野で研究されている．臨界核サイズ以

下のクラスターは，表面におけるエネルギー的不利により，不安定な状態にある．そのため，均質核

生成のための活性化エネルギー障壁は極端に大きくなる．ガス中蒸発法におけるマッハツェンダー

型干渉計によるその場観察により，金属，及び金属酸化物の均質核生成は，対流によって蒸気が急

冷されることで過飽和度が増大し，臨界核サイズが数分子以下になることによって引き起こされること

を明らかにした．41,68,69 これは，気相中で分子の重合が進むことによって核生成が引き起こされるのでは

なく，冷却に伴う過飽和度の増大が均質核生成を支配していることを示唆している．高過飽和な気相中，

及び溶液中で核生成した粒子に材料分子 (モノマー) は速やかに取り込まれる．そのため，母相中では

核生成直後に材料分子は枯渇する．微粒子の蒸気圧，溶解度は表面張力によって変化し，小さい粒子

は大きい粒子に比べ高い蒸気圧，溶解度を示す．そのため，小さい粒子が再度蒸発，溶解し，大きい粒

子に取り込まれることで成長する，オストワルドライプニングが古くから知られている． 

過去 20年の間に，核生成と成長の経路が予期されていたものよりも，多岐に渡ることが明らかになった．

核生成の初期段階において，母相から直接，生成相が現れるのではなく，準安定な多形や，70 アモルフ

ァス固体，70 液滴状粒子，71–73 特定のサイズ，構造をもつクラスター，74,75化学組成の異なる結晶 76 などを
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経てより安定な相へ転移する多段階過程を経ることが明らかになりつつある．私は，これらの過程は本質

的にはオストワルドの段階則 77 と整合的であると考えている (4. 1 参照)． 

また，核生成の経路は成長プロセスとも密接に関係している．母相からのモノマーを取り込むことによる

成長に加え，粒子間の合体が，結晶相，サイズ，形態などを支配することが様々な系において明らかにな

ってきた．66 合体に伴う相転移や，結晶学的に等価な面間で選択的に粒子の合体が起こるオリエンテッド

アタッチメントは，異方性をもつ結晶のメソスケールでの成長において，ナノマテリアルの形態制御，自然

界での結晶成長において重要な役割を果たすことが指摘されている．e.g.76,78–80 ガス中蒸発法においても，

前述の通り，煙中での接合成長がナノ粒子のサイズ変化を支配し，双晶面をもつ，結晶学的に等価な面

で接合した粒子が観察されることもある．62,64,81 

核生成と成長の経路が，結晶のサイズ，形態，多形，結晶性などのあらゆる性質を決定することが水溶

液中の実験を中心に，無機物，70,72,73,75,76,82–84有機物，74,85,86タンパク質，71,87コロイド系 88,89において明ら

かになった．核生成と成長の経路は，クラスター，核，成長過程における粒子の界面の状態に強く依存す

る．そのため，ナノ粒子の生成経路は系に依存すると考えられる．ガス中蒸発法は，金属，及び金属酸化

物ナノ粒子を気相中で合成する手法の中でも，材料金属と酸素，不活性ガスからなる単純な系であり，生

成過程における表面が汚染されない特徴がある．これまで水溶液中での実験やその場観察によって明ら

かになってきた，核生成と成長の経路の多様性が，気相中についても適用可能かどうか，ガス中蒸発法

において検討することで，普遍的な結晶成長の描像に迫ることができると考えている． 

 
1. 5. 4. ガス中蒸発法のダスト研究への応用 

気相からの固体ナノ粒子の核生成は，晩期型巨星周や若い星周，原始惑星円盤内での物理過

程の解明，物質の化学進化において根本的な課題である．そのため，ダストの生成メカニズムをアナ

ログ物質を用いた実験から明らかにする試みが成されてきた．また，核生成を理論的に扱うためのパ

ラメータの測定が行われてきた．例えば，クヌーセンセルを用いて，低圧環境 (~10-4 Pa) での平衡

蒸気圧を調べることができる．90,91また，クヌーセンセルを用いて，蒸発を定量的に扱う手法の開発や，
92 鉱物の面ごとの成長速度を求め，ダストの形態を赤外スペクトルと合わせて議論することでダストの

蒸発と凝縮プロセスを明らかにする試みが成されてきた．28,93 一方，アナログ物質の生成実験も行わ

れている．条件を変化させて化学気相蒸着法でナノ粒子を生成し，生成物と相図のずれから凝縮の

カイネティクスを議論する実験や，94 真空中で鉱物を蒸発させ，生成物の赤外スペクトルを観測と比

較する試みも行われている．95,96 ガス中蒸発法も早くから，アナログ物質の作製法としてダスト研究に

用いられてきた．97 アナログ物質の作製法としての，ガス中蒸発法の特徴は (1) 観測されるダストの

サイズと同程度のナノ粒子を生成できること，(2) 均質核生成を経て粒子が生成すること，(3) 生成

環境の物理条件を推定できることである．星周環境の高温領域で初めに核生成するダストが均質核

生成を経て生成することは間違いないが，その後のダスト形成が難揮発性ダストの表面での不均質

核生成を経て起こるか，難揮発性ダストとは関係なく均質核生成を経て起こるのかは明らかでない．

ガス中蒸発法は，下地固体が存在しない環境で生成する，難揮発性ダストのアナログ実験に適して

いる．これまでは，生成物がダストと似た物質科学的特徴を示すことから，生成物の赤外スペクトル測

定と透過型電子顕微鏡による形態観察の組み合わせで，研究が行われてきた．98–100 本研究では，
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アナログ物質の均質核生成過程を赤外スペクトルその場測定することで，生成過程にも着目した． 
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第二章 新たな赤外スペクトル測定法の開発とマグネシア (MgO) 核生成実験 
 
2. 1. はじめに 
固体粉末試料の赤外透過吸収スペクトルは，KBr やポリエチレンなどの赤外透過性が高く，

可塑性をもつ媒質中に試料を分散させるか，ヌジョール (流動パラフィン) に試料を分散させ

測定する．これまで天文観測との比較に用いられてきた手法は主に KBr 錠剤法であるため，
1,2本研究においても，KBr 錠剤法に着目する．図 2. 1 に本研究で用いた KBr 錠剤作成用の

実験器具を示した．めのう乳鉢 (図 2.1c) ですりつぶし，炉内で乾燥させた KBr 粉末と測定

試料を均質に混合する．このとき，測定試料，KBr ともに重さを電子天秤で量り，測定試料が

KBr に対して 0.1-1wt%になるようにするのが理想的である．混合物を錠剤成形器 (図 2. 1b) 
中で，平滑な金属面で挟み込み，ロータリーポンプなどで真空引きしつつ 0.5-1 GPaに金属面

にたいして垂直に加圧することで，KBrを結晶成長させ直径約10 mm，厚さ1 mm程度の透明

な錠剤を成形する． 
光が KBr ペレット中を透過する際におこる光の吸収を考える．図 2.1 に模式図を示した．い

ま，厚さ 𝑙𝑙 のペレットに強度 𝐼𝐼0 の赤外光が直角に入射することを考える．𝑑𝑑𝑑𝑑 を透過する間に

−𝑑𝑑𝐼𝐼 吸収されるとすると 
−𝑑𝑑𝐼𝐼 = 𝛼𝛼𝛼𝛼𝛼𝛼𝛼𝛼 

の関係が成立する．この関係はランベルト-ベールの法則 (Lambert-Beer low/ Beer’s low) と
して知られる． 𝛼𝛼 は吸収係数と呼ばれる比例係数，𝐼𝐼 は 𝑑𝑑𝑑𝑑 に入射直前の光の強度である．

ペレットの厚み分積分すると 

図 2. 1 KBr錠剤成形に用いる実験器具 (左)．(c) のめのう乳鉢でKBr粉末と測定試料を良く

混合し，(d)，(e) の金属で挟み込む．(b) の内部に設置し，写真手前側の排気口から減圧し

ながら，上から加圧する． (a) を用いて (b) からペレットをとりはずす．ペレット中で入射光が

減衰する過程の模式図 (右)． 
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ln 𝐼𝐼 = −𝛼𝛼𝛼𝛼 + (定数) 
である．𝑙𝑙 = 0 の時 𝐼𝐼 = 𝐼𝐼0 なので，定数は ln 𝐼𝐼0 である．よって 

ln �
𝐼𝐼0 
𝐼𝐼 
� = 𝛼𝛼𝛼𝛼 

𝐼𝐼 = 𝐼𝐼0𝑒𝑒−𝛼𝛼𝛼𝛼 
となる．いま 𝛼𝛼𝛼𝛼 はペレットの面積，厚さに依存する値である．そこで単位質量あたりの吸収量

に直すと 

𝜅𝜅 =
𝑆𝑆
𝑀𝑀

ln �
𝐼𝐼0 
𝐼𝐼 
� 

と表せる．ここで，𝑆𝑆 はペレットの面積，𝑀𝑀 はペレット中の試料の質量である．3𝜅𝜅 は質量吸収

係数と呼ばれ，天文観測では各物質の元素存在度と吸収強度比を比較するための指標とな

る． 
KBr 錠剤法にはさまざまな問題がある．例えば KBr ペレットの表面が平らでないことやペレ

ット内部のひび割れによって新たな界面ができるため，そこで散乱が生じる．さらにナノ粒子の

場合，KBr 錠剤法におけるさまざまな要因によってスペクトルが変質する．ナノ粒子は大きさが

波長に比べ，十分に小さい．そのため，一様な光電場が印加されると考えられる．ナノ粒子が

電場 𝐄𝐄0 の光の照射をうけると，粒子内部に分極 𝑷𝑷 が生じる．分極した粒子は，点双極子の

集合体としてふるまう．それによってナノ粒子の表面には表面から電荷がはみ出し， 

𝜎𝜎 = 𝒏𝒏・𝑷𝑷 
の密度をもった面電荷が生じる (図 3)．ここで 𝒏𝒏 は表面法線方向の単位ベクトルである．こ

の面電荷はナノ粒子内部に外部電場とは反対向きの反分極場を生じさせる．そのため，ナノ

粒子の内部電場は外部電場とは異なる．一様に分極した内部電場は， 
𝐄𝐄in = 𝐄𝐄0 + 𝐄𝐄1 

と表される． 
多くの粒子は回転楕円体で近似することができ，分極が一様であればその反電極場も一様で

あることがわかっている．楕円体の主軸方向ごとに分極 𝑷𝑷𝒊𝒊 (𝑖𝑖 = 𝑥𝑥,𝑦𝑦, 𝑧𝑧) を考える必要が生じ，

対応する反分極場は 
𝐄𝐄𝟏𝟏𝟏𝟏 = 𝑁𝑁𝑖𝑖  𝑷𝑷𝒊𝒊 

𝑁𝑁𝑥𝑥 + 𝑁𝑁𝑦𝑦 +𝑁𝑁𝑧𝑧 = 4𝜋𝜋 

である．ここで，𝑁𝑁𝑖𝑖は粒子の形によって変わる係数であり，例えば針状結晶のように 1つの軸方

向に粒子が伸びれば伸長方向の反電場が弱くなることを表している．いま，体積 𝑉𝑉 の線型物

質を考える．楕円体の主軸 𝑖𝑖 に沿って 𝐄𝐄0 が入射すれば，電気感受率 𝜒𝜒 を用いて 
𝑷𝑷 = 𝜒𝜒𝐄𝐄in 

と表せる．電気感受率 𝜒𝜒 は複素誘電率 𝜀𝜀 と 
𝜀𝜀 = 1 + 4π𝜒𝜒 

の関係があるため，粒子全体の双極子モーメント 𝒑𝒑 を複素誘電率で表せば 
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𝒑𝒑 =
�𝜀𝜀 𝜀𝜀0� � − 1

4𝜋𝜋 + 𝑁𝑁𝑖𝑖�𝜀𝜀 𝜀𝜀0� − 1�
𝑉𝑉 𝐄𝐄0 

であることが分かる．半径 𝒓𝒓 の球 (𝑁𝑁𝑖𝑖 = 4𝜋𝜋 3⁄ ) の場合 

𝒑𝒑 =
�𝜀𝜀 𝜀𝜀0� � − 1
�𝜀𝜀 𝜀𝜀0� �+ 2

𝒓𝒓𝟑𝟑 𝐄𝐄0 

であり，𝜀𝜀 𝜀𝜀0⁄ = −2 となる波長で，双極子モーメントが共鳴的に増大することがわかる．いま，

粒子が誘電率 𝜀𝜀𝑚𝑚 の一様な媒質で囲まれている場合を考える．粒子表面の電荷は，媒質の

分極によって一部が打ち消されてしまう．結果として，粒子内部の反電場は弱められ，共鳴波

長は長波長側へシフトする．数学的には 𝜀𝜀0 を 𝜀𝜀𝑚𝑚 に置き換えることに相当し，双極子モーメ

ントは 

𝒑𝒑 =
𝜀𝜀 − 𝜀𝜀𝑚𝑚
𝜀𝜀 + 2𝜀𝜀𝑚𝑚

𝒓𝒓𝟑𝟑 𝐄𝐄0 

となる．つまり𝜀𝜀 = −2𝜀𝜀𝑚𝑚となる波長で共鳴が起こることがわかる．複素誘電率 𝜀𝜀 = 𝜀𝜀1 + 𝑖𝑖𝜀𝜀2 と
し𝜀𝜀1 = −2𝜀𝜀𝑚𝑚，𝜀𝜀2 = 0 となるときの振動モードをフレーリッヒモード (Fröhlich mode)，振動数を

フレーリッヒ振動数 (Fröhlich frequency; 𝜔𝜔𝐹𝐹) という．フレーリッヒモードは表面モードとも呼ば

れる． 
ナノ粒子の吸収効率は 

𝑄𝑄𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 = 12𝑥𝑥
𝜀𝜀𝑚𝑚𝜀𝜀2

(𝜀𝜀1 + 2𝜀𝜀𝑚𝑚)2 + 𝜀𝜀22
 

である．ここで 𝑥𝑥 = 𝜋𝜋𝜋𝜋 𝜆𝜆⁄  は粒子サイズと波長の比で表されるサイズパラメータである．フレー

リッヒ振動数での吸収効率は 

𝑄𝑄𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎(𝜔𝜔𝐹𝐹) =
12𝑥𝑥𝜀𝜀𝑚𝑚
𝜀𝜀2(𝜔𝜔𝐹𝐹) 

である．4,5 直感的には減衰に対応する𝜀𝜀2が大きい方が吸収も大きくなりそうなものであるが，逆

に𝜀𝜀2が小さいほどフレーリッヒモードの吸収は強くなり，多くの物質で最強ピークになる．また，

媒質による吸収がなくても，媒質の誘電率が本質的にナノ粒子と入射電場との相互作用を決

定していることがわかる．球形ナノ粒子の赤外吸収スペクトルは多くの場合計算によってのみ

求められてきた．しかし，測定される減光と光学定数を用いてモデルから計算される減光が必

ずしもうまく一致するわけではない．また，形が球からずれることによって生じる新たな振動や，

それに伴うブロードニングを光学定数とモデルから予測することの難しさが指摘されている．6 
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媒質からナノ粒子に光が入射すると，

入射した光電場の伝搬様式によって物

質の応答は横波振動数ωT をもつ横波

モードと縦波振動数ωL をもつ縦波モー

ドに分岐する．ダンピングが小さい振

動子であれば，ω𝐿𝐿 < ω < ω𝑇𝑇の間の

振動数で反射率が大きくなる．この領

域は光の禁制帯 (stop band) と呼ば

れ，電場が振動子とカップリングしてエ

ネルギーを逃すことなく，やり取りして

いる状態である．フレーリッヒモードは，

ω𝐿𝐿 < 𝜔𝜔𝐹𝐹 < ω𝑇𝑇  の領域にしか存在し

ないため，外部電場によって励起する

ことができない．しかし，ナノ粒子のよう

な波長に比べ十分に小さい構造に光

が入射すると，全反射が起こる際の波数保存則から，界面法線方向に光電場 (エバネッセン

ト波; evanescent wave) がしみ出す．エバネッセント波は，構造程度の距離で減衰するが，光

の禁制帯領域の振動数を持つ．そのため，ナノ粒子ではバルクではスペクトルに現れないフレ

ーリッヒモードを励起することができる． 
KBr の誘電率 (𝜀𝜀𝑚𝑚 = 2.3) は，真空中 (𝜀𝜀𝑚𝑚 = 1) とは大きく異なる．バルク単結晶の正反射

スペクトルをクラマース-クローニッヒ変換 (Kramers-Kronig; KK) し求めた誘電関数と，振動

子モデルの組み合わせからナノ粒子の赤外スペクトルを計算する際に，KBr 媒質の効果を取

り入れることは，上述の議論からも分かる通り可能である．しかし，逆は難しい．形の影響やボ

イド，バブル，欠陥などの存在によって実際のナノ粒子の赤外スペクトルは変化するため，KBr
錠剤法で測定したスペクトルを媒質の効果を差し引くことで本来のスペクトルを得ることはでき

ない．また，計算が行えるのは振動子モデルが明らかになっている物質に限られている．その

ため，媒質との相互作用のない環境下でナノ粒子の吸収スペクトルを得ることが，フレーリッヒ

モードの基礎的なふるまいの理解に必要不可欠であると私は考えている．  
Tamanai et al. は，試料室内で 10 µm 程度のケイ酸塩粒子を N2ガスで巻き上げ，試料室内

で懸濁しながら，フーリエ変換型赤外高度分光計 (Fourier transform infrared spectrometer; 
FT-IR) 測定を行った．この手法はエアロゾル法 (aerosol method) と名付けられ，媒質の影響

を受けない，自由浮遊環境での赤外スペクトルの測定に成功した．7,8 しかし，エアロゾル法で

はµm径の試料の測定しか行われていない．また，媒質の効果がないからといって本来の赤外

スペクトルが得られるとは限らない．試料表面の大気による汚染が避けられないことに加え，準

備段階で試料どうしの凝集が確実に起こる．ナノ粒子は凝集力が強いため，簡単に凝縮し，

単離させることはできない．ナノ粒子は前述の通り，巨視的には粒子全体が一つの双極子モ

図 2 2 外部電場 𝐄𝐄0 によって，双極子モーメント

が生成したナノ粒子の概念図．面電荷 ±𝜎𝜎 が生

成し，反電場 𝐄𝐄1 が粒子内部に発生する． 
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ーメントとみなせる．双極子が周囲に発生させる電場は 

𝐄𝐄(𝒓𝒓, 𝑡𝑡) =
1

4𝜋𝜋𝜀𝜀0
�(𝒏𝒏 × 𝒑𝒑) × 𝒏𝒏

𝑘𝑘2

𝑟𝑟
− {3(𝒏𝒏 ∙ 𝒑𝒑)𝒏𝒏 − 𝒑𝒑}

𝑖𝑖𝑖𝑖
𝑟𝑟2

+ {3(𝒏𝒏 ∙ 𝒑𝒑)𝒏𝒏 − 𝒑𝒑}
1
𝑟𝑟3
� 𝑒𝑒𝑖𝑖(𝑘𝑘𝑘𝑘−𝑤𝑤𝑤𝑤) 

である．ナノ粒子が凝集している場合にはこの電場によって，ナノ粒子同士が相互作用する．

とくに隣接するような場合，1 𝑟𝑟3⁄  項の寄与が支配的になり，モーメントと同じ方向には 
∝ 2𝒑𝒑 𝑟𝑟3⁄ ，垂直方向には ∝ −𝒑𝒑 𝑟𝑟3⁄ で表される電場が発生し互いの内部電場を変化させる．9 

KBr錠剤法では，加圧によるKBrの結晶成長に伴って試料がKBrの粒界に整列するために

凝集がさけられない．10 エアロゾル法によって測定された赤外スペクトルが，計算と一致しない

原因の大きな原因が凝集であることが Tamanai et al. においても指摘されている．11微粒子の

赤外スペクトルの理論予測と KBr 錠剤法による実測ではピーク波長位置，半値幅，相対強度，

絶対強度は一致していない．とくに半値幅，絶対強度に大きな乖離がみられ，粒子サイズの

分布や大きな減衰係数を仮定するなどしてもフィッテイングが十分でない．そのため，バルク

光学を基にした微粒子の赤外スペクトルのモデル化，及びモデルの検証が十分に行えていな

い．10 このことは，自由浮遊状態での粒子の赤外スペクトルの予測を行う上でも本質的な問題

となっている． 
同様の問題は，エバネッセント波を測定に用いる全反射吸収測定  (Attenuated Total 

Reflection; ATR) 法における粒子-粒子間，粒子-基板間でも発生する．ATR 法はその他にも，

光のもぐりこみ深さの波長依存性や，入射光の角度がどうしても幅をもつために生じる，吸収

バンドの歪みとそれに伴う長波長側へのシフトなど，さまざまな問題がある．12 
天文観測されるダストは，不純物や欠陥を含み，洗浄表面を持っているはずである．現在ま

でのところ，そのような観測スペクトルと比較可能な自由浮遊状態でのナノ粒子の赤外スペクト

ルを得ることができるのは，限定的な条件，物質に限られている． 
本研究では，気相から核生成した直後のナノ粒子の赤外スペクトルをその場測定することで，

本来のナノ粒子の赤外スペクトルを FT-IRで測定する手法を開発する．洗浄表面をもつナノ粒

子の赤外スペクトルを自由浮遊環境で測定することで，バルク光学に基づいた赤外スペクトル

の予測と比較することができる．すなわち，バルク光学における微粒子の赤外スペクトルのモ

デルの検証が行える．バルク光学では説明できないスペクトルが測定されれば，ナノ粒子特有

の構造を知る手掛かりとすることができる．また，本研究で得られるスペクトルは直接，天文観

測と比較できるため，未同定バンドをアサインすることや星周ダストプロセスの議論が行える．

また， “その場” 測定と，生成物のKBr錠剤法による測定，TEM観察を組み合わせることで，

気相からナノ粒子が生成する結晶成長プロセスの解明を目指す． 
 

2. 2. 実験装置の開発 
新たに図 2. 3 のような実験装置を作製した．図 2. 3 (a) で示したような実験チャンバーを既製

品の FT-IR (Perkin Elmer，Spectrum 400) の試料室部分にはめ込み，FT-IR の光路がチャン

バーのビューポートを貫くような位置で実験を行える．また，図 2. 3 (b) で示したように，ガス中
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蒸発法でナノ粒子の煙が生成した時に，蒸発源直上に FT-IR の光路が来るようにチャンバー

を設置した．外観を図 2. 3 (c) に示した． 
FT-IR の光路を貫くビューポートには中間赤外領域 (16600-220 cm-1) での透過性の高い

KRS5 (TlBr0.42I0.58) を用いた．実験チャンバーはドライポンプとターボ分子ポンプ (50 L/s) を
組み合わせた排気系によって 10-3 Pa 以下まで排気できるようにした．チャンバー内の圧力は

隔膜真空計 (ULVAC, GM-1000) でモニターした．図 2. 3 (a) 手前側の ICF70 もしくは，チャ

ンバー上部 ICF152 のビューポートから放射温度計 (λ = 0.8−1.6 μm; FTZ2, Japan Sensor Co) 
を用いて，蒸発源の温度を測定した．測定した温度や圧力はデータロガーで記録した． 
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図 2. 3 本研究で行った赤外スペクトルその場測定法の概要を示した．(a) 実験チャンバ

ーの模式図．KRS5 の ICF70 ビューポートをもつ ICF152 の真空チャンバーを実験に用い

た．(b) 実験時におけるチャンバー内部の模式図．凝縮したナノ粒子が蒸発源周りの密

度対流で吹き上げられて，たばこの煙のように見える．模式図には，蒸発源にボートを用

いた様子を示したが，ワイヤーを用いることもある．(c) 実験時の実験装置外観．赤い矢印

は FT-IR の光路を示している． 
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2. 3. 実験条件 
モデル物質として，ガス中蒸発法での作製が容易かつ，過去に赤外スペクトル形状への粒

子形態の影響が調べられている，マグネシア (MgO) の核生成実験を行った．30 mm×10 
mm に裁断した Ta 板 (厚さ 0.03 mm，純度 99.95 %) を V 字型に折り曲げて蒸発源ボートを

作製した．Mg 粉末 (純度 99.9 %) を蒸発源ボートに乗せ，厚さが均等になるようならした．蒸

発源ボートを FT-IR 光路との距離が 4 cm になるよう，実験チャンバー内の銅電極と固定し，実

験チャンバーを密閉した．実験チャンバーを 10-3 Pa 以下に排気した後，速やかに酸素を 6×

102 Pa 封入し，全圧が 1.0×104 Pa になるまでアルゴンを封入した．チャンバー上部の ICF152
のビューポートから放射温度計で蒸発源温度をモニターしながら，蒸発源の Ta ワイヤーを急

激に (~1000 K s-1) 2300 K以上まで電気抵抗加熱した．FT-IRの波数分解能は 2 cm-1，スキャ

ン速度 2 cm s-1，積算回数は 2 回で，5-25 µm の範囲の透過スペクトルをその場測定した．放

射温度計の測定温度範囲は 643 K から 2323 K である．643 K 以下，2323 K 以上の温度は測

定できていないため，それ以下及びそれ以上の温度の時は 643 K，2323 K と表記した．光路

の直上 2-2.5 cm の位置に SUS 製の板を設置し，生成物を採取した．採取した生成物は，エタ

ノールで湿らせた透過型電子顕微鏡 (Transmission Electron Microscopy; TEM) 用アモルフ

ァスカーボン被膜グリッドに採取した．TEM観察にはH-8100 を用い，200 kV の加速電圧で観

察した．TEM 観察に用いなかった残りの生成物は，図 2. 1 (左) の実験器具を用いて KBr 錠
剤法による測定を行った．電子天秤で計測しながら，KBr 粉末 234.55 mg に試料 0.91 mg を

混ぜ，図 2. 1 (c) めのう乳鉢でよく混合し，KBr 中に試料を分散した．図. (b)の錠剤成形器中

で，(d)，(e) を用いて平滑な金属表面で試料粉末を挟むように密閉し，ロータリーポンプで減

圧しながら，圧力をかけた． 10 t/m2で 10 分間減圧した後，80 t/m2の圧力を 10 分間かけるこ

とで，ペレットに成形した．赤外スペクトルの測定には，実験に用いたものと同様の Perkin 
Elmer 社製 FT-IR Spectrum 400 を用いた．波数分解能は 2 cm-1，スキャン速度 2 cm s-1，積算

回数は 64 回で透過スペクトルを 5-25 µm の範囲で透過スペクトル測定した． 
 

2. 4. 結果と考察 
MgO核生成実験において，気相から核生成した直後のナノ粒子に起因する赤外スペクトル

を，自由浮遊状態で測定することに成功した．図 2. 4 に (a) 自由浮遊状態での赤外スペクト

ルその場測定結果，(b) 実験中の蒸発源温度変化，(c) 生成物の KBr 錠剤法による透過ス

ペクトル測定結果を示した．また，図 2. 5 に図 2. 4 に示した赤外スペクトルの時間変化と，KBr
錠剤法を用いて測定した赤外スペクトルを規格化して示した．自由浮遊状態で測定した赤外

スペクトルは時間と伴に変化した．図2. 5a の段階では最強ピークが20 µm付近に位置するの

に対し，図 2. 5b では 19.2 µm，図 2. 5c-e では 17.4 µm に最強ピークがシフトする．また，図 2. 
5a のスペクトルは 14-18 µm の吸収帯の相対強度が，20 µm 付近の吸収に比べ弱い．一方，

KBr 錠剤法による赤外スペクトル測定では，20 µm 付近に最強ピークのある，14 µm から 25 
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µm より長波長側まで続くブロードなフィーチャーが得られた．特に 20 µm より長波長側にも吸

収帯が伸びており，自由浮遊状態で測定された赤外スペクトルと形状が異なる． 
MgO 単結晶の正反射スペクトル測定を行うと反射率が高くなることから，13光の禁制帯領域

が 14-25 µm にあることがわかる．そのため，MgO の 14-25 µm の吸収帯はフレーリッヒモード

の振る舞いを理解するためのモデルバンドとして調べられてきた．5先行研究によって，MgO
ナノ粒子の赤外スペクトルが形の影響によって大きく変化することが明らかになっている．4 
TEM 観察から，MgO が生成していることが確認された．典型的な観察像を図 2. 6 に示す．

図 2. 4 (a) MgO 核生成実験における自由浮遊状態での赤外スペクトルその場測定結果．

蒸発源の加熱を開始した時刻を 0 s とし，10.13，11.25，12.38，13.50，14.66，16.05 s の赤

外スペクトルを下から順にオフセットして示した．(b) 放射温度計でモニターした蒸発源温

度変化．(c) 採取した生成物の KBr 錠剤法による透過スペクトル測定結果． 
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多くが直方体であり，角の丸いものや，球形のものも含まれた．直方体が鎖状に連なっている

ものも多く観察された．直方体粒子のうち，長方形をしているもの (観察方向と直方体の軸のう

ち少なくとも一辺が垂直に交わっているもの) を 32 個選び出し，二辺の長さを計測した．二辺

の平均をサイズと定義すれば，平均サイズは 22.7 nm となる．また，2 辺の比の平均は 1.21 で

あった．立方体であれば 1 : 1 から，1 : 1.414 までの間の比をとり，平均をとれば 1 : 1.21 となる

はずである．本研究で得られた粒子が立方体であることを強く示唆する．立方体粒子の鎖状

構造に起因する吸収帯が，20 µm より長波長側に存在することが示されている．14KBr 錠剤法

による測定で見られた 20-24 µm の吸収帯は，自由浮遊状態で測定したスペクトルには見られ

ない．MgO 粒子の凝集に伴う鎖状構造の形成は，採取板上で起こったことを示している．この

ことは，気相から核生成したナノ粒子は上昇気流中では凝集しないことを示している． 
反射スペクトルから求めた誘電関数 13を用いて計算した球形粒子の吸収スペクトル，Fuchs 

(1975) によって計算された立方体粒子の吸収スペクトル，15自由浮遊状態で測定した赤外ス

ペクトル (図 2 .5c) を図 2. 7 に示した．本研究で測定した 14-20 µm 帯の赤外スペクトルが球

形と立方体のスペクトルの足し合わせで表せることを示している．また，図 2. 5a の測定で，

14-18 µm の吸収帯の相対強度が弱かったのは，加熱初期では上昇気流中に含まれる球形

図2. 5 MgO核生成実験で得られた赤外スペクトルを規格化し，形状を比較した．(a)-(f) は蒸

発源を急激に 1900-2100 K まで加熱した時の赤外スペクトル測定結果である．蒸発した Mg
からナノ粒子が凝縮する過程を測定し，(a) から (f) まで時間経過に対応するようにオフセッ

トした．測定は 1.12-1.13秒間隔で行った．(g) 生成物を集め，KBr錠剤法で測定したスペクト

ルも同時に示した． 
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粒子の割合が少なかったためであると考えられる．蒸発源温度が 2000 K 程度の時の蒸発源

直上 4 cm の温度は 500-700 K 程度である．16それに対し，Mg の酸化が定常的に起こってい

る場合，蒸発源から 4 cm のエリアは 1500 K 以上に暖められていることが報告されている．17

本研究では時間経過と共に Mg の酸化熱によって雰囲気の温度が飛躍的に上がっていくた

め，それに伴って球形粒子が測定されるようになったと考えられる．また，生成物の多くは立方

体粒子であるのに対して，自由浮遊状態での測定では球形粒子のスペクトルが強く現れた．こ

のことは，高温領域には球形粒子が存在し，冷却過程で立方体粒子へと変化していることを

示唆している． 
本研究によって，核生成実験における赤外スペクトルその場測定によって，ナノ粒子の本来

の赤外スペクトルが測定できることを示した．これまでに説明できていない，実測したフレーリッ

ヒモードの吸収スペクトルと計算で予測されるスペクトルの不一致を解消するための一助となる

ことが期待される． 
  

図 2. 6 生成物の TEM 観察像．スケールバーは 100 nm である．電子回折像から，MgO
が生成していることがわかる．直方体粒子が多く生成していることが分かる．また，角の丸

いものや，球形に近いものも見られる． 
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2. 5. 結論 
ガス中蒸発法を用いた核生成実験に赤外スペクトルその場測定を導入することで，気相か

ら核生成した直後の MgO ナノ粒子の赤外スペクトルを測定した．従来の微粒子の赤外スペク

トル測定において問題であった，KBr 媒質との相互作用，凝集に伴う粒子間の相互作用，表

面の大気による汚染の影響を受けない，自由浮遊状態での赤外スペクトル測定に成功した．

生成物を採取し，KBr 錠剤法による測定を行い，自由浮遊状態での赤外スペクトル測定結果

と比較した．KBr 錠剤中では，MgO ナノ粒子の赤外スペクトルの形状が大きく異なることが分

かった．自由浮遊状態で測定した赤外スペクトルは，KBr 錠剤法を用いて測定した赤外スペク

トルに比べ，バンド幅が狭く，ピーク波長位置もシフトした．また，MgO の核生成実験において，

赤外スペクトル形状が時間経過と共に変化した．蒸発源加熱初期では，ピーク波長位置は 20 
µm付近であったが，蒸発源温度が 2300 K程度に到達した時点では 17.4 µmまでシフトした．

これは，蒸発源周りに発生した上昇気流中で球形粒子の占める割合が多くなったためである

と考えられる．TEM 観察から生成物の多くが立方体粒子であることが明らかになった．本研究

では Mg の蒸発が始まると，Mg の酸化熱によって急激に雰囲気ガスが暖められていると考え

られる．その場測定した，高温領域には球形粒子が多く含まれると考えられる．従って，高温

図 2. 7 (黒) 図 2. 5c に示した，核生成直後の MgO ナノ粒子の赤外スペクトルと，(b) 計算

で予測した球形粒子の赤外スペクトル，(c) Fuch (1978) で予測されている立方体 MgO 粒

子 15の赤外スペクトル．球形と立方体の組み合わせで，本研究で測定された赤外スペクトル

が説明され得る． 
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領域では球形粒子が多く存在し，上昇気流中，または採取板上での冷却過程で球形粒子が

立方体粒子へ変化したと考えられる． 
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第三章シリケイトの核生成実験 
(本章の内容は Ishizuka et al., 2015, The Astrophysical Journal, 803, 88.1 と一部重複しています．) 
 
3. 1 はじめに 
シリケイトは最も豊富なダストの一つであり，晩期型巨星周，2–6 星間物質，7 若い星周，8–10 彗星 11–13

等，あらゆる天体の進化段階で観測されている．シリケイトは 10 µm 付近に Si-O の伸縮振動に起因

する特徴的なバンド構造をもち，非結晶シリケイトに起因する9.7-9.8 µmに最強ピークをもつブロード

なフィーチャーは最も普遍的に観測されている．一方，赤外宇宙天文台  (Infrared Space 
Observatory; ISO) による宇宙からの天体観測によって結晶質のシリケイトの存在が明らかになり，そ

れまでアモルファスだと考えられていたシリケイトの多様性が指摘されるようになった．晩期型巨星周

エンベロープ，若い星周を漂う微惑星の材料，彗星や惑星間塵 (Interplanetary Dust Particles; 
IDPs) には一部，結晶であるシリケイトが含まれる．また，超光度赤外線銀河にも結晶質が観測され

ている．14 そのため結晶質シリケイトの赤外スペクトルの再現や晩期型星周での成因を解明すること

は，ダストの物質進化を明らかにする鍵である． 
Molster & Kemper は，質量放出率の高い漸近巨星分岐 (Asymptotic Giant Branch; AGB) 星周

のエンベロープに 10-15 %の結晶質シリケイトが含まれると結論している．7 また，de Vries et al. は
11.3，33.6 µm 帯のバンド強度と輻射輸送モデルのモンテカルロシミュレーションから，AGB 星周の

ダストシェルには最大 12 %のフォルステライトが含まれることを示した．15観測される赤外スペクトル，

及びその進化を実験室で再現する試みが成されてきた．星周環境での結晶質シリケイトの成因につ

いては，気相からの直接核生成，非結晶シリケイトの結晶化の二つのメカニズムが主に議論されてい

る．中心星からの輻射や衝撃波加熱によって豊富に存在する非結晶シリケイトが結晶化すると考えら

れている．ゾル-ゲル法や，ガス中蒸発法によって生成したアモルファスシリケイトの加熱結晶化過程

と，それに伴う赤外スペクトルの進化が調べられてきた．16–20  
非結晶シリケイトは 600-1000 Kの高温領域であっても観測される．一方，結晶質シリケイトは色温度

が300 K以下のダストエンベロープで強く観測されている．21アモルファスシリケイトの加熱実験から，

結晶化には~1000 K の加熱が必要なことが分かっている．16,17 そのため，加熱によるアモルファスの

結晶化では，低温でのみ観測される結晶質シリケイトの成因として説得力に欠ける．さらに，結晶質

シリケイトは Fe，Ni，Ca等の金属を 1 %以下しか含まないMgに富む化学組成を持つと考えられてい

るのに対し，4非結晶シリケイトには Mg 以外の金属も多く含まれていると考えられている．特に Fe は

Mg と同程度含まれると考えられている．22 そのため，アモルファスシリケイトのアニーリングでは結晶

質シリケイトの成因が説明できていない． 
特殊な結晶化メカニズムとして，炭素質物質で被膜されたアモルファスシリケイトへの電子線の照射

による結晶化などが提案されている．23,24しかし，炭素質物質による被膜は C/O 比が 1 に近いような

晩期型星に限られる．また，光学的に厚いダストエンベロープ内部で加熱プロセスがあるという考え

方もできる．しかし，ダストエンベロープ内部での加熱を示唆するような普遍的なメカニズムは現在ま

でのところ考えられていない． 
本研究では結晶質シリケイトが気相からの均質核生成を経て生成する過程を，赤外スペクトルでそ
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の場測定した．化学組成が赤外スペクトルに与える影響についても同時に議論し，観測との比較か

ら星周シリケイトの成因に迫った． 
3. 2 実験方法 
30 mm×10 mm に裁断した Ta 板 (厚さ 0.03 mm，純度 99.95 %) を V 字型に折り曲げて蒸発源ボ

ートとした．出発試料粉末を蒸発源ボートに乗せ，厚さが均等になるようならした．出発試料には Mg
粉末 (純度 99.9 %)，SiO 粉末 (純度 99.95%)，及び Fe 粉末 (純度 99+%) を用いた．実験チャン

バーを 10-3 Pa 以下に排気した後，速やかに O2，Ar ガスを封入した．蒸発源と FT-IR 光路の距離を

変えて，それぞれ実験を行った．それぞれの実験条件は表 4. 1 の通りである．チャンバー上部の

ICF152 のビューポートから放射温度計 (λ = 0.8−1.6 μm; FTZ2, Japan Sensor Co) でモニターしなが

ら，蒸発源の Ta 板を急激に 2300 K 以上まで電気抵抗加熱した．No. 2 から No. 6 までの実験では，

2300 K 程度まで加熱し，温度を数秒間保持した．第二章で開発した，赤外スペクトル測定法を用い，

ナノ粒子の核生成過程をその場測定した．FT-IR の波数分解能は 2 cm-1，スキャン速度は 2 cm s-1ま

たは 4 cm s-1，で，5-25 µm の範囲の透過スペクトルを測定した．放射温度計の測定温度範囲は 643 
K から 2323 K である．光路の直上 2-2.5 cm の位置，もしくはチャンバーの上蓋の内側に SUS 製の

板を設置し，生成物を採取した．採取した生成物は，エタノールで湿らせた透過型電子顕微鏡 
(Transmission Electron Microscopy; TEM) 用のアモルファスカーボン被膜された銅グリッドに採取し，

分散した．TEM観察にはH-8100または JEOL JEM-2100Fを用い，200 kV の加速電圧で観察した．

エネルギー分散型 X 線分光 (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy; EDS) を用いて化学組成を分

析した．TEM観察に用いなかった残りの生成物は，KBr媒質中に分散，ペレット状に成形し，赤外ス

ペクトルを測定した．赤外スペクトルの測定には，実験に用いたものと同様 Perkin Elmer 社製 FT-IR 
Spectrum 400 を用いた．波数分解能は 2 cm-1，スキャン速度 2 cm s-1，積算回数は 64 回で透過スペ

クトルを 5-25 µm の範囲で測定した．No. 6 の実験で採取した生成物の 1 部は，採取板に付着したま

まの状態で ATR 測定した． 
 

  

No.
starting

materials
distance between evaporation

source and optical path
distance between evaporation
source and collecting board P O 2 P O 2+ Ar

1 Mg, SiO 4 cm 6 cm 4.0×102 1.0×104

2 Mg, SiO 1 cm 3 cm 2.7×102 1.0×104

3 Mg, SiO 4 cm 14 cm 3.1×102 1.0×104

4 Mg, SiO 6 cm 8 cm 3.1×102 1.0×104

5 Mg, SiO 8 cm 10 cm 3.1×102 1.0×104

6 Mg, SiO 10 cm 18 cm 3.3×102 1.0×104

7 Mg, Fe, SiO 2 cm 4 cm 3.0×102 1.0×104

8 SiO 4 cm 6 cm 3.7×102 1.0×104

表. 4. 1 各実験に番号を付け，それぞれ蒸発源と FT-IR の光路の距離，蒸発源と試料採取の距離，

チャンバー内の酸素分圧 (PO2)，酸素とアルゴンの全圧 (PO2+Ar)について実験条件をまとめた． 
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3. 3 結果と考察 
3. 3. 1. 気相中の Mg/SiOx比と結晶化度 
図 3. 1 に No. 1 の実験で生成物が気相から核生成し，上昇気流中で冷却する過程の赤外スペクト

ル測定結果を示した．測定間隔は約 2.2 秒で，下から時間経過に沿って (1)-(13) まで並べている．

加熱していくと，SiO より Mg の方が蒸発しやすいため，まず MgO が生成する (1)．SiO の蒸発が始

まると (2)，Mg シリケイトに起因する 10 µm 帯が現れる．また，時間経過とともにシリケイトに起因する

10 µm 帯の形が変化していくことがわかる．フォルステライトの 10 µm 帯は複数の吸収帯から構成さ

れているが，それらが重なって 10 µm 付近と 11 µm 付近の 2 つの特徴的なバンドとなる．25,26本研究

ではそれぞれ便宜的に “短波長バンド” と “長波長バンド” と名付け議論する． 
 (2)，(3) の時点では長波長バンドが短波長バンドより強度が強い．(4) では強度比が同程度となり，

(5)，(6) では短波長バンドの方が強くなる．長波長バンドと短波長バンドの強度比は，結晶化度に対

応しており，長波長バンドが強いほど，結晶化度が高いことを示している．17,26 採取した試料の KBr
錠剤法による透過スペクトル測定 (図 3. 2) にも同様のフォルステライトに起因する 2つ山のピークが

現れる．長波長バンドと短波長バンドの強度比は，(2)，(3) より小さく，(5)，(6) より大きいため，さま

ざまな結晶化度のシリケイトが混ざって，図 3. 2 のようなスペクトルになっていると考えられる．(7) 以
降では，9.2 µm に新たなピークが現れ，短波長側に 8.0 µm までバンドが延びる．図 3. 3 に，No. 8

図 3. 1 No. 1 のシリケイト核生成実験の赤外スペクトル測定結果．下から順番に時間変化に対応

する．スペクトルはオフセットしている．蒸発源を急激に加熱し，2300 K以上にした．MgOに起因

する 17.4 µm 帯がまず見られた後に，シリケイトに起因する 10 µm 帯が見られる． 
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のシリカ核生成実験における赤外スペクトル測定結果を示した．SiO2及び非結晶SiOxに起因する赤

外スペクトルであることが分かる．27,28(7) 以降に現れる 8.0 µm にバンド端をもつ 9.2 µm の吸収帯は，

No. 8 のシリカ核生成実験で測定した，SiO2及び非結晶 SiOxに起因すると考えられる．Mg を含まな

いシリカに起因するスペクトルは時間経過と共に強くなっていく． Mg を含むシリケイトの吸収帯も 
(7) から (13) にかけて緩やかにブロードニングする．一方，(2) から (13) にかけて MgO による

17.4 µm 帯と Si-O-Si の変角振動に起因する 18 µm 帯 29による 14 µm より長波長側の吸収帯と Si-O
の伸縮振動に起因する 10 µm 帯の面積比も時間経過と共に変化している．これは，シリケイトの生成

量に対してMgOの生成量が少なくなっていくためである．つまり，素となった蒸気中のMg/SiOx比が

時間経過と共に小さくなっていったことが分かる．このことから，Mg/SiOx 比が高いガスからは結晶化

度が高いシリケイトが生成したことが分かる．また，ガス中の Mg/SiOx 比が下がっていくとそれに伴っ

て，Mgを含まないシリカと，結晶化度の低いMgシリケイトが同時に生成するようになった．Mgが多く

含まれるガスからフォルステライト結晶が生じやすくなる理由は二つ考えられる． 
一つは雰囲気ガス中での結晶化である．本実験条件では，輻射の寄与は無視できるため，粒子の

温度は雰囲気ガスとの衝突によって決まる．粒子の温度がガスの温度より十分に高ければ，粒子の

冷却のタイムスケールは 

𝜏𝜏𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 =
2𝜌𝜌𝑑𝑑𝑐𝑐𝑝𝑝𝑟𝑟
3𝑛𝑛𝑛𝑛𝑣̅𝑣

 

と表せる．30ここで ρd (~3.0×103 kg m–3) は密度, cp (1.9×103 J kg–1 K–1) はアモルファスシリケイト

の比熱,31 r (50×10-9 m) は粒子半径，n は周囲のガス中の分子数密度，k はボルツマン定数，𝑣̅𝑣 
はマクスウェル分布から求められる分子の平均速度である．これらの値を基に，粒子の冷却のタイム

スケールを見積もると，粒子表面や内部での酸化によって急激に加熱されても，𝜏𝜏𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐~10−5 s で粒

子の温度はガスと同等程度になることが分かる．シリケイトの結晶化のタイムスケールはそれより長い

図 3. 3 No. 8 のシリカ核生成実験における 
(赤) 自由浮遊状態での赤外スペクトル測

定，(青) 生成物の KBr 錠剤法による赤外ス

ペクトル測定結果．9.2 µm に最強ピークをも

ち，8.3，12 µm にも吸収帯が見られる． 

図 3. 2 No. 1 のシリケイト核生成実験における

生成物の KBr 錠剤法による透過スペクトル測

定結果．シリケイトに起因する 10 µm 帯の吸収

と，MgO に起因する吸収が見られる．MgO に

よる吸収が強く，14 µm より長波長側は飽和し

ている． 
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ので，30 粒子内部での潜熱の放出では結晶化されない．また，酸化熱や潜熱などで核生成直後の

粒子が暖められても，すぐさま粒子は冷却されガスと同じ温度になることが分かる．粒子の温度をガ

スと同一だと考えると，煙の対流速度 (10-15 cm s-1) から，ガスの冷却のタイムスケールは~10−1 
秒であることが分かる．よって，核生成直後のシリケイトナノ粒子の温度はガスの温度と同等と考えら

れる． 
ガスの温度が十分に高くなれば粒子が結晶化する可能性がある．Mg を出発物質に用い，MgO を

生成するには酸化が起きなければならない．2300 K での Mg の平衡蒸気圧は~107 Pa であり，32急

激な加熱によって蒸発する Mg 原子のフラックスが高いことが分かる．また酸化熱が，非常に大きい

ため，蒸発源周りのガスが暖められる．Kaito et al. は，酸素分圧 2.6×103 Pa，全圧 1.3×104 Paの酸

素，アルゴン雰囲気で Mg を 1273 K まで加熱し，MgO ナノ粒子が生成する環境下で，熱電対を用

い，蒸発源周りの温度場の測定を行った．33Mg の酸化熱によって蒸発源直上 1 cm の温度が 2000 
K 近くまで加熱されることを示している．そのため，本実験においても Mg の蒸発量が多い雰囲気ガ

スは最大 2000 K 近くまで暖められ，それによって結晶化が起きている可能性がある．ただし，加熱さ

れる時間も~10−1秒であり，その間に結晶化が十分に起こるかどうかは定かではない．また，測定中

に熱電対表面で Mg が酸化することでガス雰囲気以上に熱電対が暖められている可能性が高い．

一方，Ar 雰囲気中で 2273 K まで蒸発源を加熱しても，蒸発源から離れるにつれ急激にガスは冷却

し，蒸発源直上 10 mm では 700 K 程度である．34,35図 3. 4 に，全圧が 1.3×104 Pa の時の，蒸発源

周りでの温度場をまとめた． 
Tanaka et al.は，アモルファスシリケイトから~10−1秒で結晶化がおこるには，アモルファスと結晶の

界面自由エネルギーが小さくなければならない (σ < 0.3 J m-2) ことを計算によって示している．30し

かし，フォルステライト組成融液の界面自由エネルギーはそれよりも大きい (σ = 0.613 J m-2)．36 ま

た，融液/フォルステライト間とアモルファス/フォルステライト間の界面自由エネルギーに大きな差は

ないと考えられる．そのため，本研究におけるフォルステライトの成因をアニーリングによって説明す

るには，アモルファスシリケイトの加熱では難しい． 
もう一つが，非結晶シリケイトの化学組成 (Mg/Si 比) の違いによる結晶化の活性化エネルギーの

違いである．Fabian et al. はレーザーアブレーションで生成した Mg2SiO4，MgSiO3アモルファスの結

晶化実験を 1000-1165 K で行い，結晶化の活性化エネルギーEaを求めた．どちらも生成物はフォル

ステライトであり，それぞれ Ea/k = 39100, 42040 K と見積もられている．37この値は Tanaka et al.で求

められている Mg2SiO4の結晶化の活性化エネルギーEa/k = 38500 K とも整合的だ．36このことから，

化学組成によって結晶化のしやすさは異なり，Mg/SiOx 比が高いアモルファスから結晶化が起こりや

すいことが分かる．フォルステライトがエンスタタイト (Ea/k = 112000) に比べ生成しやすいために，
19,38エンスタタイトは生成しないと考えられる．また，Nagashima et al.は Mg シリケイトの Mg/Si 比を変

えて，浮遊融液からの結晶化実験を行っている．39,40Mg/Si 比が高い融液ほど結晶化しやすく，Mg
リッチ (Mg/Si~2) な融液からは早く冷却 (~102 K s-1) しても結晶が生成するのに対して，SiO2 リッ

チ (Mg/Si~1) な融液からはゆっくりと冷却 (~10−1 K s-1) しても結晶は生成しないことを報告してい

る．このことから，前駆物質がアモルファス，液相のどちらであっても，Mg/Si 比が高くなると結晶化が

起こりやすくなることが分かる．Mg/SiOx比が高いガスからは，Mg/Si比が高い前駆物質が生成すると
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考えられるので，結晶化度とガスの組成の関係が説明できる． 
シリケイト核生成実験 No. 1 の生成物の TEM 観察結果を図 3. 5 (左) に示した．立方体の MgO

粒子と，球形のシリケイトを含むと考えられる粒子が見られた．球形の粒子には楕円形の粒子や，接

合している粒子も見られる．そこで，1 つの粒子のサイズを決めるために，直交する 2 つの方向の直

径を計測し，平均を粒子のサイズと定義した．他の粒子と重なっているものや，接合して界面が決定

できない粒子は 1 方向についてのみ測定し，その値を用いて粒径分布を調べた (図 3. 5; 右)．その

結果，球形粒子の平均サイズは 50.4 nmであることが分かった．TEM像 (図 3. 5; 左) に矢印で示し

た粒子の組成分析を行った．分析を行った粒子の高分解能像を図 3. 6に示す．その結果，1，2それ

ぞれの Mg/Si 比は 0.19，0.40 であった．また，電子回折パターンから 2 の粒子にはフォルステライト

が含まれていることが分かる．このことは，Si リッチなシリケイトからでもフォルステライトが生成する可

能性があることを示す．ただし，2 の粒子はコントラスト，モアレ縞が見られることから粒子の中もしくは

裏に別の粒子を含む．これらの粒子が中ではなく裏に存在した場合，別々に生成した Si リッチな粒

子とフォルステライト粒子を同時に解析してしまっている可能性がある．そのため，電子線トモグラフィ

ーによる 3 次元的な観察を行うことが望ましい．また，図 3. 5(左) の観察の後に行った高分解能での

観察像 (図 3. 6) には電子線照射の影響が見られた．Mg シリケイトは，電子線照射による結晶化が

進行することが Kaito et al. で指摘されている．23そのため，観察に時間を要した本研究の高分解能

像を基にこれ以上の議論は行えない． 

図 3. 4 Kaito34,35 (1991; 2006) における様々な蒸発源温度の時の蒸発源垂直方向への温度場と，

Kaito et al.33 における Mg の酸化がある場合の蒸発源垂直方向への温度場．Mg の酸化によって雰

囲気ガスの温度が飛躍的に高くなる可能性があることがわかる． 
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図 3. 6 図 3. 5 (左) に矢印で示した 1 の粒子の高分解能像 (1) と，2 の粒子の高分解能像 
(2)．電子線照射によってダメージを受けていることがわかる．電子回折パターンから，(2) の粒

子にフォルステライトが含まれていることが分かる． 

図 3. 5 (左) No. 1 の生成物の TEM 像と，視野左上側の球形粒子の電子回折パターン．球形

粒子と立方体粒子が生成している．歪んでいる粒子や，接合している粒子も観察され，黄色

い矢印で示した．球形粒子は電子回折パターンから，フォルステライトを含んでいることことが

わかる．また，MgO 微結晶に起因すると考えられるハローがみられる．白い矢印で示した粒

子の元素分析を行った．球形粒子のサイズを計測し，分布を調べた (右)．平均粒径は 50.4 
nm で 13.9 nm から 93.0 nm までの粒子がみられた． 
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3. 3. 2. シリケイトの結晶化 
 シリケイト核生成実験 No. 2 から No. 6 の赤外スペクトル測定結果を用いて，上昇気流中での Mg シ

リケイトの 10 µm 帯の進化を調べた．図 3. 7 に，蒸発源温度を急激に上昇させ，2200±200 K になっ

た時の赤外スペクトルを規格化し，蒸発源と測定点の距離順に並べた．No. 2，No. 3の蒸発源直上 1 
cm (a)，4 cm (b) で測定した赤外スペクトルには，Mg に富む非結晶シリケイトに特徴的な，ブロード

な吸収帯が 9.7 µm に見られた．それに対し No. 4 から No. 6 の，蒸発源直上 6 cm (c)，8 cm (d)，10 
cm (e) の赤外スペクトルにはフォルステライトに起因する二つ山のスペクトルが見られる．また，生成

物の TEM 観察を行い，サイズ，形態，結晶構造を決定した．シリケイト核生成実験 No. 5 の生成物を

採取し，TEM 観察した結果を図 3. 8 に示す．シリケイト核生成実験 No. 1 と同様，球形のフォルステ

ライトと MgO が観察された． 
Hallenbeck et al. は気相中での化学反応によって凝縮したアモルファスシリケイトのアニーリング実

験を 1027 K で行い，10.5-37.5h の間に一時的に結晶化が止まることを報告している．16ストールフェ

イズと名付けられ，赤外スペクトルから結晶化プロセスを定量的に扱う解析手法が考案された．9.1，
9.3，9.7，10.3，11.0 µm における 10 µm 帯の強度比を，ストールフェイズにおける強度比 𝑆𝑆𝑖𝑖 (i は各

波長) で規格化することでシリケイト進化インデックス (silicate evolution index; SEI)  

図 3. 7 シリケイト核生成実験 No. 2 (a) から No. 6 (e) の赤外スペクトルその場測定結果．蒸発源

の温度を急激に上昇させ，2200±200 K になった時の赤外スペクトルを各実験からピックアップし，

比較した．Mg シリケイトの 10 µm 帯が，蒸発源周りの上昇気流中で変化していることが分かる．

(Reprinted with permission from ref 1 Copyright © American Astronomical Society) 
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が計算できる．Hallenbeck et al. は，10 µm 帯のピーク波長位置が 9.3 µm から 9.7 µm にシフトした

後にストールフェイズに入ることを報告している．本研究では核生成直後 (図 3. 7 (a)) の時点で 9.7 
µm にピーク波長位置をもつ．そこで，(a)，(b)，(c) の平均 SEI が 100 になるように，蒸発源からの高

さ方向に SEI を計算した (図 3. 9)．6 cm から 8 cm にかけて SEI が急激に増大することがわかる．

Hallenbeck et al. における SEIは結晶化が飽和した 200 h 後の時点でも 150程度である．これは，本

研究でシリカが副生成物として生成しなかったためであると考えられる．また，KBr 錠剤法による赤外

スペクトル測定と，自由浮遊状態での測定では，測定方法が異なるため，ピーク波長位置や，相対

強度が変化している効果もある (3. 3. 3 参照)．

   

図 3. 8 シリケイト核生成実験 No. 5 生成物の TEM (a) 明視野像と (b) 対応する視野の電子回

折パターン．明視野像から，100 nm 程度の球形粒子が生成していることが分かる．また，電子回

折パターンから，フォルステライト，MgO が生成したことが分かる．(Reprinted with permission from 

ref 1 Copyright © American Astronomical Society) 
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3. 3. 3. KBr の赤外スペクトルへの影響 
図 3. 10 に蒸発源直上 10 cm で採取したシリケイト核生成実験 No. 5 の生成物を KBr 錠剤法を用

いて測定した透過スペクトル (黒) と，シリケイト核生成実験 No. 6 で蒸発源直上 10 cm の領域を自

由浮遊している生成物をその場測定した赤外スペクトルを示す．ピーク波長位置，バンド幅，相対強

度が KBr 錠剤法による測定では変化していることが分かる．一方，長波長バンドと短波長バンドの相

対強度は同程度である (表 4. 2)．KBr に埋め込むことで，短波長バンドの強度に対して，長波長バ

ンドの強度が少し大きくなることが予測されているが，差はわずかである (< 10 %)．25 蒸発源直上

18 cmの距離で採取した生成物のKBr錠剤法測定スペクトルを図3. 11に示した．相対強度が10 cm
で採取した生成物より小さいことが分かる．これは，実験の過程で時間経過と共にガス中の Mg/SiOx

比が小さくなっていき，SiO2，Mg/Si 比の低い Mg シリケイトが生成したためであると考えられる．その

ことは，KBr 錠剤法による測定で 8.5-9.7 µmに現れた吸収帯からも確認できる．フォルステライトに起

因する短波長バンド，長波長バンドのピーク波長位置は 10 cm で採取した生成物，18 cm で採取し

た生成物で変化していない．このことは，10-18 cm の上昇気流中で生成物のピーク波長位置が変化

しないことを示す． 
 

図 3. 9 本研究でみられた蒸発源から高さ方向への SEIの進化．Hallenbeck et al.16を基に SEIを計算

した．1 cm，4 cm，6 cm の SEI の平均が 100 になるように規格化している． 
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18 cm で採取した生成物は採取板に付着した状態のまま，ATR 測定し，その結果を図 3. 11 に示し

た．ATR法によるスペクトルも自由浮遊状態での測定に比べ，わずかにピーク波長位置のシフトが見

られる．これは，採取板に付着する際に生じる凝集によって生じる粒子間の相互作用 (第二章参照)，
および粒子-採取板間の電磁気的相互作用，測定角度が有限の幅をもつために生じる歪みに伴うピ

ーク波長位置のシフトであると考えられる．ピーク波長位置のシフトは，KBr 錠剤法による測定に比

べ小さい．このことから，図 3. 10 に見られるピーク波長位置のシフトは，凝集に伴って生じる粒子間

の相互作用も含め，KBr に埋め込むことによって生じたものであると結論する．自由浮遊状態での測

定ではこれらの効果を考えなくてもよく，本来のナノ粒子のスペクトルの測定に成功したと結論する．  
各測定における，ピーク波長位置，バンド幅，相対強度の値について，表 3. 2 にまとめた．自由浮

遊状態での測定では，長波長バンドが 2 つのバンドから成るために，最強ピーク付近の 10.5-11.0 
µm で強度変化が鈍っているため，2 つのガウス関数，ローレンツ関数での扱いが難しくなっている．

そこで，各バンドの最大強度の半分の強度をもつ波長位置を，長波長側と短波長側のピーク位置か

らそれぞれ読みとり，波長の差をバンド幅とした．KBr 錠剤法による測定では短波長バンドの最大値

が半分になる点が，短波長側の一点しか決められなかったため，長波長側の点を 10.2 µm と仮定し

バンド幅を求めた．短波長バンド，長波長バンドのピーク波長位置は，それぞれ KBr に埋め込むこと

で 0.1-0.2 µm 長波長側にシフトしたことがわかる．ピーク波長位置のシフトは，反射スペクトルから求

図 3. 10 (黒) 蒸発源直上 10 cm で採取した，シリケイト核生成実験 No. 5 の生成物を KBr 錠剤法に

よって測定した赤外スペクトルと (赤) シリケイト核生成実験No. 6で蒸発源直上 10 cmのエリアを自

由浮遊している生成物をその場測定した赤外スペクトル．どちらにもフォルステライトに起因する二

つ山が見られる．(Reprinted with permission from ref 1 Copyright © American Astronomical Society) 
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めた光学定数を用いて計算され，予測されていた．26,41自由浮遊状態での測定によって KBr 媒質中

では確かにピーク波長位置がシフトすることを確認できた．Tamanai et al. はµm サイズの角ばった不

規則形，及び楕円形フォルステライトの分散媒体を KBr に埋め込むことなく，エアロゾル法で赤外ス

ペクトル測定し，同様のピーク波長位置のシフトを報告している．42 球形フォルステライトについて計

算されている長波長バンドは 10.63，10.87 µm の 2 つのピークを持ち，10.87 µm 帯の方がわずかに

強い吸収を示す．26本研究で得られた 10.8-10.9 µm という値，およびバンド構造は，この予測とも整

合的である．また，2 つの吸収帯から成る長波長バンドが，KBr 中では 1 つのバンドに見えることは，

KBr の影響によるピーク波長位置のシフト量や絶対強度の変化量が，隣接する 2 本の吸収帯であっ

ても異なることを示している．一方，粒子の偏平率が変化するとピーク波長位置がシフトすることも予

測されている．43Tamanai et al. で測定された楕円形フォルステライトの長波長バンドは 10.83 µm に

ピークをもっている．このことは，実験と計算で赤外スペクトルの形状について，整合的な議論を行う

ことが容易ではないことを示している．本研究では，Tamanai et al. で測定された楕円形の偏平率と

その分布，楕円球の軸と結晶軸の関係などが不明なため，これ以上の議論は行えない．今後，本研

究で測定された，最も計算と比較が行いやすい球形フォルステライトの赤外スペクトルから，派生的

に形態についての議論が深まることが期待される． 
長波長バンドは，オリビン (olivine) 中の Mg/Fe 比を考える上で重要な指標である．Fabian et al. 
で光学定数から計算されたファヤライト (fayalite) の球形粒子には，10.87，11.17 µm に強い吸収帯

が現れ，この二本から長波長バンドが形成する．41Mg/Fe 比に対して線型にピーク波長位置がシフト

するかどうかは自明ではないが，Feの含有量が 25%増えることで~0.1 µmピーク波長位置がシフトす

ることを示している．計算による赤外スペクトルの予測は，ピーク波長位置以上に，バンド幅を再現す

ることが難しい (第二章参照)．シリケイトの 10 µm 帯は複数のバンドが重なっており，本研究で取り

上げた短波長バンド，長波長バンドのピーク波長位置は，各バンド幅の影響を受ける．そのため，計

算で得られる赤外スペクトルが実用的かどうか定かではない．本研究で，KBr 媒質によるピーク波長

位置の変質を受けていないスペクトルを示したことで，観測される長波長バンドとの比較が容易に行

えるデータが初めて得られた．自由浮遊状態で Fe を含むシリケイトの赤外スペクトルを測定すること

で，星周シリケイトの Mg/Fe 比をより正確に議論できる． 

表 3. 2 自由浮遊状態，KBr 錠剤法，ATR 法で測定した結晶質シリケイトの短波長バンド，長波長

バンドの構造．ピーク波長位置，バンド幅，相対強度に変化が見られる． 

peak wavelength
(µm)

band width
(µm)

peak wavelength
(µm)

band width
(µm)

free-flyng 9.71-9.78 0.35 10.82-10.92 0.58 1.27

in KBr (10 cm) 9.90-9.95 0.8> 11.03-11.10 0.85 1.18
in KBr (18 cm) 9.92 1.37 11.07 0.72 0.98
ATR 9.82 10.87-10.94

shorter wavelength band longer wavelength band
relative intensity of

longer/shorter wavelength band
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3. 3. 4. シリケイトの核生成と結晶化 
主に MgO に起因する 14 µm から 25 µm までの吸収帯と Si-O の結合に起因する 10 µm 帯の面積

比が，(a)-(e) のすべてのスペクトルで同程度であることから，測定した生成物の素となったガス中の

Mg/SiOx 比は同じであると考えられる．このことから，各実験が同じ条件で行われたことが確認できる．

前述の通り，フォルステライトの短波長バンド/長波長バンド比は，結晶化度に対応する．本研究では，

核生成直後の粒子は非結晶相であり，冷却過程でフォルステライトが核生成し，成長したことが分か

る．非結晶シリケイトの 10 µm 帯は Mg/Si 比が 2 (フォルステライト組成) の時 9.7-9.8 µm にピークを

もつ．Mg/Si 比が小さくなっていくとピーク波長位置は短波長側へシフトし，Mg/Si 比が 1 (エンスタタ

イト組成) では，9.4-9.5 µm にピークをもつ．22,44そのことから，図 3. 7 (a)，(b) で測定された，核生成

直後の Mg シリケイトは Mg/Si 比が 2 に近い組成をもっていることが推測される．一方，蒸発源直上 6 
cm (c) から 10 cm (e) にかけて結晶化が効率的に進行する．TEM 観察から，本研究の生成物が球

形であることがわかっており，スペクトルのピーク波長位置も球形のスペクトルと整合的だ．そこで，球

形のスペクトルを用いてフィッテイングを行った．Min et al. のアモルファスシリケイト (Mg2SiO4)，
Fabian et al. のフォルステライトの計算から得られた質量吸収係数を用いて，41,45結晶化度を見積も

図 3. 11 シリケイト核生成実験 No. 6 における蒸発源直上 10 cm のエリアの自由浮遊状態での赤外ス

ペクトル測定，18 cm の位置に設置した採取板に付着した生成物の ATR 法による赤外スペクトル測

定，KBr 錠剤法による赤外スペクトル測定結果．ピーク波長位置のシフトが見られる． 
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った．まずは，それぞれのスペクトルはもともと縦軸が質量吸収係数なので，透過率に変換，規格化

した．二つのスペクトルにそれぞれ係数𝐴𝐴𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎ℎ𝑜𝑜𝑜𝑜𝑠𝑠，𝐴𝐴𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓をかけ， 

𝑓𝑓 = 𝐴𝐴𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎ℎ𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜�アモルファス� + 𝐴𝐴𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓�フォルステライト� 
となるような函数を用いた．𝐴𝐴𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎ℎ𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜，𝐴𝐴𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓  について値を変動させ，(a)-(e) それぞれのスペ

クトルをフィッテイングした．最強ピークの質量吸収係数の比 (アモルファス; 2200 cm2 g-1，フォルス

テライト; 13000 cm2 g-1) も含めて結晶化度 

𝐶𝐶 =
� 𝐴𝐴𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓 13000⁄ �

� 𝐴𝐴𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓 13000⁄ �+ � 𝐴𝐴𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎ℎ𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜 2200⁄ �
 

を定義した．(a)，(b)，(c) については𝐶𝐶 < 1 %であり，(d) で 𝐶𝐶~10 %，(e) で𝐶𝐶~20 %と見積もれ

た．結果については，表 3. 3 にまとめた．理論で予測されているフォルステライトとアモルファスの吸

収係数の差が大きいので，結晶化度は少なく見積もられている可能性がある．この結果からも，蒸発

源直上 6-10 cm にかけて結晶化が効率的に進行したことが分かる． 
 本研究で見られた蒸発源周りの上昇気流中での結晶化過程を考察する．第一に，フォルステライト

が残存しているガスから直接核生成した可能性を議論する．第二に，酸素に欠乏した前駆物質の酸

化にともなうフォルステライトの生成の可能性を議論する．第三に気相からのアモルファスの均質核

生成と熱による結晶化，第四に液相からの二段階過程を経る核生成の可能性を議論する． 
 蒸発源直上 1 cm の領域では，すでに非結晶シリケイトが生成している．ガス中蒸発法における核

生成時の過飽和度は非常に大きく，核生成後は非常に短いタイムスケール (~10-3 s-1) で成長が起

こる．このタイムスケールは煙の対流の速度 (~10-1 cm s-1) から見積もられる粒子の成長時間より十

分に短い．臨界核サイズ以上の粒子が気相から核生成すれば，材料ガスはすぐさま使い果たされて

しまう．46 よって，蒸発源直上 6-10 cm で気相から直接フォルステライトが核生成することは有り得な

い． 
 Mg，SiO の出発物質からフォルステライトが生成するまでには酸化を経なければならない．蒸発し

た Mg，SiO は O2雰囲気によって酸化する．2200 K での Mg の平衡蒸気圧 (~107Pa) は O2分圧 
(~3 × 102 Pa) より数桁大きい．本研究で用いたMg粉末の質量 (< 100 mg) が2200 Kで熱平衡

に達するとすると，10-4-10-3 s で Mg が蒸発しきってしまう．しかし，すべての実験で MgO の生成は

~10 s 程度続いた．このことは，蒸発源上の Mg 粉末がすぐさまガスと平衡に達するわけではないこ

とを示している．一方，生成が~10 s 程度続いたことから逆算すると，102-103 Pa という値が見積もれ，

O2 分圧と同程度になることが分かる．その場合，熱対流によって蒸発源下方から供給される O2 雰囲

気によって速やかに酸化すると考えられる．Mg の蒸発を抑える要因としては，蒸発速度が飽和する

ことや，蒸発が始まるまでに表面が酸化し，蒸気圧の低い MgO が形成する (2200 K で平衡蒸気圧

~10 Pa) ことが可能性として挙げられる． Mg 分圧の取り得る値の幅が広すぎるため，酸化が核生

成前に起こるか明らかでない．Hallenbeck et al. は，アモルファス Mg シリケイトのアニーリングに伴う

酸化還元反応で，Si-O 伸縮振動に起因する吸収帯が 9.3 µm から 9.7 µm にシフトすることを報告し

ている．17本研究では蒸発源直上 1 cm の時点ですでにピーク波長位置は 9.7 µm であり，酸化が気

相中，もしくは核生成直後にほとんど完了していることを示唆している．気相中で Si は SiO 分子とし

て存在している．47本研究で蒸発源直上 1 cmで測定された赤外スペクトルは，核生成直後にはすで
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にSiO4四面体が形成していると考えられる．核生成過程における酸化はシリケイトの生成の鍵を握る

ため，この結果は非常に示唆に富むものである．しかし，核生成直後には SiO4 四面体が形成してお

り，酸化は完了している．そのため，本研究では結晶構造をもたない準安定相として核生成し，上昇

気流中で結晶化が起こったと結論する． 
さまざまな温度の蒸発源に対して，熱電対または干渉計を用いて，温度場の計測が行われている．

34,35,48全圧が 1.3×104 Pa の時の，さまざまな蒸発源温度における，高さ方向の温度場を図 3. 4 に示

した．粒子の温度はガスの温度と等しいとみなせる．また，結晶化の潜熱の放出や，酸化熱による結

晶化も起こらない．そのため，図3. 4に示した温度場が本研究に適用できれば~500 Kで結晶化が起

こったことになる．ただし，この温度場には Mg の酸化の影響は含まれていない．図 3. 4 に Mg 粉末

蒸発時の温度場を同時に示すが，33 酸素分圧が本研究より一桁大きいこと，また蒸発源のサイズ，

蒸発源から飛び出す Mg原子のフラックスによって蒸発源周りの温度場が変化するため，そのまま本

研究に温度場を適用することはできない．本研究においても同様に酸化熱に伴う雰囲気ガスの加熱

があると考えられるが，程度は明らかではない． 
非結晶粒子から結晶が生成するには，核生成を経なければならない．特に本研究では，核生成直

後の非結晶粒子は自由浮遊しているため，不均質核生成サイトがない．そのため核生成のエネルギ

ー障壁は大きく，結晶化の進行を妨げる．核生成を経て結晶化が進む場合，一定の核生成頻度 𝐽𝐽，
成長速度 𝑤𝑤 で，非結晶中から結晶が生成する時の結晶化度は 

θ(𝑡𝑡) = 1 − exp (−𝛼𝛼𝛼𝛼𝑤𝑤3𝑡𝑡4) 
と表せる．49 ここで 𝛼𝛼 は結晶の形で決まる因子で，球の場合 𝛼𝛼 = 𝜋𝜋 3⁄  である．フォルステライトの

成長速度は 

𝑤𝑤 = 𝑎𝑎1 3⁄ 𝜈𝜈𝑆𝑆𝑆𝑆𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 �−
𝐸𝐸𝑆𝑆𝑆𝑆
𝑘𝑘𝑘𝑘
� �1 − 𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 �−

𝑞𝑞𝑙𝑙,𝑆𝑆𝑆𝑆𝛥𝛥𝑇𝑇
𝑘𝑘𝑇𝑇2

�� 

核生成頻度は 

𝐽𝐽 =
4𝜋𝜋𝜈𝜈𝑆𝑆𝑆𝑆

3𝑎𝑎
� 𝛽𝛽σ
𝜋𝜋𝜋𝜋𝜋𝜋

𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 �−
𝐸𝐸𝑆𝑆𝑆𝑆
𝑘𝑘𝑘𝑘

−
4(𝛽𝛽γ)3𝑇𝑇

27𝑞𝑞𝑙𝑙,𝑆𝑆𝑆𝑆2𝑘𝑘(𝛥𝛥𝑇𝑇)2
� 

表 3. 3 本研究で得られた蒸発源からの距離 1 cm (図 3. 6a) から 10 cm (図 3. 6e) までの結晶化度

の見積もり．アモルファス，フォルステライトのそれぞれの係数の絶対値に対する標準誤差を一緒に

示した． 

C standard error/
A amorphous

standard error/
A forsterite

1 cm 0.02 0.0139 0.1550

4 cm 0.02 0.0215 0.3068

6 cm 0.02 0.0136 0.1833

8 cm 0.10 0.0117 0.0436

10 cm 0.19 0.0254 0.0321
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と表せる．30,49 ここで 𝑎𝑎 は，単位格子体積 (𝑎𝑎 = 7.3 × 10−29  m3)，𝜈𝜈𝑆𝑆𝑆𝑆  は，格子振動数 (𝜈𝜈𝑆𝑆𝑆𝑆 =
1.2 × 1013 s-1)，𝛽𝛽 は結晶核の形できまる因子 (球の場合 𝛽𝛽 = 4.8)，𝐸𝐸𝑆𝑆𝑆𝑆  は結晶化の活性化エネ

ルギー (アモルファスであれば𝐸𝐸𝑆𝑆𝑆𝑆 𝑘𝑘⁄ = 38500 K，液相であれば𝐸𝐸𝑆𝑆𝑆𝑆 𝑘𝑘⁄ = 23000 K)，𝑞𝑞𝑙𝑙,𝑆𝑆𝑆𝑆  は単位

格子あたりの結晶化の潜熱 (𝑞𝑞𝑙𝑙,𝑆𝑆𝑆𝑆 𝑘𝑘⁄ = 13800 K)，30σ は界面自由エネルギー (フォルステライト/
融液間の値 γ = 0.613 J m-2)，36 ∆T = Tm-T は過冷却度で，フォルステライトの融点 Tm = 2163 K と

粒子の温度Tの差で決定する．ここで問題となるのは，フォルステライトの前駆体であるナノ粒子が液

相であるか，アモルファスであるかという点である．この二相はほとんど同じ構造をもっていると考えら

れるため，違いは原子，分子の拡散の活性化エネルギーの違いに現れてくる．煙の典型的な対流速

度は 10-15 cm s-1であり，本研究での結晶化のタイムスケールは 0.1-1 s である．アモルファス/フォル

ステライト間の界面自由エネルギーを融液/フォルステライト間の界面自由エネルギーと同じと仮定 
(γ = 0.613 J m-2) して 1 s 後の結晶化度を計算したところ，どのような温度であっても結晶化は起こ

らない (θ ≪ 1) ことが明らかになった．一方，液相の場合，もしくは界面自由エネルギーが小さい場

合には結晶化が起こり得ることが分かった．図 3. 12 に各温度で 1 s の間，温度が一定に保たれた場

合の結晶化度を液相，アモルファス (γ = 0.3 J m-2) について示した．アモルファスの場合，界面自

由エネルギーが，融液で見積もられている値より小さかったとしても煙が対流する間 1300 K 以上の

図 3. 12 各温度で 1 s 間，液体，アモルファス (γ = 0.3 J m-2) が保たれた時の結晶化度．アモル

ファスでは，𝑇𝑇 > 1400 K の高温雰囲気下でないと結晶化が起こらないのに対し，液体は 1000 K
でも結晶化する． 
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高温に保たれなければならないことが分かる．また，MgO や他の結晶粒子との衝突に伴って，不均

質核生成を経て結晶化が進む場合も，同様である．一方，液相であれば 1000 K 程度の温度であっ

ても，結晶化できることがわかる．この結晶化度は，バルクの物理定数を用いた場合の値であって，

核生成頻度が小さくても成長速度が大きければ大きくなることがわかる． 
実際はナノ粒子中で核生成が起こらなければ，結晶化できない．そこで，半径 25 nm，50 nm のナ

ノ粒子中で核生成が起こるタイムスケールを 𝜏𝜏𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛 = 1 (𝐽𝐽 × 𝑉𝑉)⁄  と定義し，それぞれのナノ粒

子中での核生成の待ち時間を計算した (図 3. 13)．ここでVは，ナノ粒子の体積であり，TEM観察で

フォルステライトに見られた球形として計算した．1000 K のアモルファス (γ = 0.3 J m-2) 中であれば，

瞬時に (10-4-10-3 s) 均質核生成がおこるため，核生成が結晶化を支配することはないと考えられる．

一方，液相の場合粒子半径が 25 nm より小さいと 1 s の間に核生成は起こらない．この場合，液体が

結晶化せずにアモルファスとして固化することが予測される．これは，結晶化度が粒径によって支配

されている可能性を示している．一方，結晶化が 700 K 以下の低温で進行した可能性もある．核生

図 3. 13 アモルファス，液体の粒子が各温度で保たれた場合に，粒子中で均質核生成が起こる

タイムスケール．アモルファスのγ = 0.613 J m-2とした時に，半径 (黒) 50 nm，(ピンク) 25 nm，γ 
= 0.3 J m-2とした時に，半径 (赤) 50 nm，(緑) 25 nm の球形粒子中での核生成の待ち時間．半

径 (青) 50 nm，(紺) 25 nm の球形液体粒子中での核生成の待ち時間．表面自由エネルギー

が小さければ，アモルファス中でも核生成が起こる．一方液体中では 700 K でも核生成が起こり

得ることが分かる． 
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成頻度が最大となるのは 700 K であり，850 K 以上の高温では粒子サイズが大きくても核生成はおこ

らない．成長速度の温度依存性を図 3. 14に示した．アモルファス中では，1300 K 以上でないと本実

験のタイムスケールで結晶が成長できないことが分かる． 
本研究における結晶化は，1300 K 以上の高温環境で不均質核生成を経て結晶化が進む場合，

アモルファスの結晶化で説明される．また，結晶の核生成時の界面自由エネルギーが，バルク 
(γ = 0.613 J m-2) より小さい (γ~0.3 J m-2) と考えれば，アモルファスからの均質核生成を経た結

晶化でも説明できる．850 K 以下の過冷却液体からの均質核生成を経た結晶化でも説明できる．さ

らに，蒸発源直上 10 cm のエリアまで温度が 1300 K 以上に保たれなければならない．もし，1300 K
以上の雰囲気ガス温度を持っていた場合，採取板上での結晶化や接合がおこるはずである．しかし，

採取板上での成長は起こっていない．以上より，本研究で見られた非結晶相からの結晶の核生成と

成長は液体的な振る舞いであり，本研究では液滴状粒子として扱う．液体状としたのは，結晶を加熱

溶融して得られる融液と本研究で見られた非結晶相が同一のものであるかどうか定かではないため

である．高過飽和な気相から液体状粒子が核生成し，そこから結晶化が進行したと結論する．

Nagashima et al. は，ガスジェット法で浮遊させた直径~1 mm のフォルステライト組成の融液から，

𝛥𝛥𝑇𝑇~1000 K の過冷却であっても結晶化が進行することを実験的に証明している．39 同時に，

𝛥𝛥𝑇𝑇 > 1000 K 以上の融液はアモルファス化してしまい，結晶化が起こらないことが指摘されている．

アモルファス化すると，結晶化が起こりにくくなることは上述の議論の通りである．液体状粒子からの

結晶化は，それより低温で起こった可能性がある．粒子サイズがナノメータースケールまで小さくなる

と，ギブス-トムソン効果 (Gibbs-Thomson effect)，50 格子振動のソフト化 51によって融点が下がる．ま

た，ナノ粒子中では原子拡散係数がオーダーで大きくなることが知られている．52,53 それに伴って，

ナノ粒子のガラス転移点も低くなると考えられる．ポリスチレン薄膜を 70 nm から 29 nm まで薄くして

いくと，表面の効果によってガラス転移点が70 K低くなることが報告されている．54同様の効果がナノ

粒子に働くことでナノ粒子のガラス転移点も下がり，100 nm 以下ではその効果が顕著になる．55ガラ

ス転移点が下がることでアモルファス化が抑制される．シリケイトのガラス転移点は 990 K である．56

一方，原子拡散係数の増大は結晶化の活性化エネルギーを小さくし，融点降下は核生成頻度，成

長速度のピーク位置を低温側へシフトさせる．それらのナノ領域の特異現象によって，700 K 以下で

あっても結晶の核生成，成長が進行した可能性がある．フォルステライト組成のナノ粒子の融点，原

子拡散係数，ガラス転移点に関する直接的な研究は現在までのところ存在しないが，ナノ粒子の特

異的な物性によって本研究で見られた結晶化が進行した可能性がある．このことは，ナノ領域の特

異現象は 700 K よりも低温でのフォルステライトの結晶化の可能性を示している． 
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3. 3. 5 晩期型巨星周における結晶質シリケイト 
蒸発源直上 1 cm で測定された赤外スペクトル (図 3. 7a) と AGB 星周に観測される非結晶シリ

ケイトの観測スペクトルのうち，バンド幅が狭い典型的なスペクトル 57 を規格化して比較した (図 3. 
15)．ピーク波長位置，バンド幅が非常に良い一致を示す．また，天体観測されるアモルファスシリケ

イトの赤外スペクトルを初めて直接再現した．これまでは，観測に合うよう作られた仮想物質 “アスト

ロノミカルシリケイト” の光学定数を基に計算した赤外スペクトルが観測との比較に用いられてきた．
58また，Mgと同程度のFeや，22Al59を含むアモルファスシリケイトが実験室でのアナログ物質として考

えられてきたが，バンド幅が観測と一致するスペクトルは直接測定できていなかった．本研究では，

他の金属元素を含まない Mg シリケイトを天体観測と直接比較し，10 µm 帯のスペクトル形状を再現

した．蒸発源から 1 cm の距離で測定した赤外スペクトルは液体状粒子によるものであると考えられる．

本実験では，全圧104 Paの雰囲気から，核生成が起こった．しかし，星周環境 (全圧< 10-5 Pa) で液

体状粒子が安定に存在できるかどうかは明らかではない． 
低圧雰囲気におけるバルクフォルステライトの相図は Nagahara et al. で示されており，60融点を

一定 (𝑇𝑇𝑚𝑚 = 2163 K) とした時，三重合点が~100 Pa に来るため，それ以下の圧力では融液が安

定に存在できないことが予測される．しかし，核生成直後のような非常に小さい粒子の場合，ギブスト

ムソン効果，格子のソフトニングによって平衡蒸気圧は上がり，融点は下がることが知られている．粒

図 3. 14 各温度での (赤) 液相，(黒) アモルファスからのフォルステライトの成長速度．アモルファス

中で，結晶が 0.1-1 s で 50 nm まで成長するには雰囲気ガスが 1400 K 程度に保たれる必要があるこ

とが分かる． 
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子直径を 2 nm とし，ギブス-トムソン効果を取り入れた相図を推定した．Nagahara et al. は 2000 K 以

上の温度で，平衡蒸気圧を直接測定した．図3. 16と同じ軸をもつグラフで直線を延長し，上限とした．

アレニウスプロットでは低圧での蒸気圧は蒸発のエンタルピーの値が少し変化するだけで大きく変化

するためである．半径 r の粒子の平衡蒸気圧は以下の表式で与えられる: 

𝑃𝑃(𝑟𝑟) = 𝑃𝑃𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 �
2𝑣𝑣𝑣𝑣
𝑘𝑘𝑘𝑘𝑘𝑘

� 

ここで𝑃𝑃𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏 はバルクの平衡蒸気圧，𝑘𝑘 はボルツマン定数，𝑣𝑣 は分子サイズ，γは表面自由エネルギ

ー，𝑇𝑇 は温度である．第一次原理計算で求めた 0 K におけるフォルステライトの最安定な (010) 面
の表面自由エネルギーである 1.2 J m-2 を用いて計算を行った．61半径 r の粒子の融点は以下の表

式で与えられる: 

𝑇𝑇(𝑟𝑟) = 𝑇𝑇𝑚𝑚 �1 +
2𝑣𝑣𝑣𝑣
𝜎𝜎ℎ

� 

𝑇𝑇𝑚𝑚 はバルクの融点 (2163 K)，ℎ (-114 kJ mol-1)62 は結晶化のエンタルピー，ν は分子サイズ，γ 
(0.613 J m-2)30 は融液/フォルステライト間の界面自由エネルギーである．2 nm の粒子の場合，融点

は 1140 K まで下がることが分かる．得られた蒸気圧と融点から，2 nm の球形粒子の相図を得た (図
3. 16)．融液が存在し得る最低の蒸気圧が，バルクの値 100 Pa から 10-4 Pa まで下がることが推定され

図 3. 15 (黒) 蒸発源直上 1 cm のエリアを自由浮遊する核生成直後の生成物をその場測定した

赤外スペクトルと，(赤) Speck et al.57 において，古典的な非結晶シリケイトに分類されたスペクト

ルのうち，バンド幅がせまい典型的なもの．ピーク波長位置，バンド幅が非常によい一致を示す．

(Reprinted with permission from ref 1 Copyright © American Astronomical Society) 
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る．界面自由エネルギー，化学ポテンシャル差はバルクと 2 nm の粒子ではより大きくなると考えられ，

計算された値より実際の値は小さくなる．従って，星周環境であっても核生成直後は融液として存在

できる可能性がある．核生成後は，成長に伴う粒子サイズの増大によって融点が高くなり，過冷却が

増大する．また，本実験において核生成直後に見られた液体状粒子が，融液である可能性が示され

た． 
本研究では冷却過程において低温 T < 700 Kで結晶化が進行した可能性がある．天体に観測さ

れる結晶質シリケイトは色温度が 300 K 以下のダストエンベロープに見つかっている．2,21一方アモル

ファスの結晶化には 1000 K 以上での加熱が必要である．17,26,63 エンベロープの内縁部の温度は約

1000 K であるが，そこには結晶質は見つからないため，これまでは光学的に厚いエンベロープ内部

での加熱や，シリケイト表面に生成した炭素質物質の化学反応伴う潜熱によるアニーリングなどによ

って結晶質の成因が説明されてきた．本研究で新たに，液体状粒子として核生成すれば，700 K 以

下で結晶化が進行する可能性が示された．同様のメカニズムで星周環境での結晶化が進むとすれ

ば，低温でのみ観測される結晶質シリケイトの観測スペクトルが説明される．また~1000 K では結晶

質が観測されないことも説明できる．非結晶シリケイトの観測スペクトルと低温での結晶化が同時に

再現できている可能性があり，液体状粒子の核生成，ナノ粒子の物性を考慮したダストの生成メカニ

ズムの新たな可能性が示された． 

図 3. 16 (黒) Nagahara et al. におけるバルクの平衡蒸気圧を基に，ギブス-トムソン効果を加味し

て計算した直径 2 nm の球形粒子の相図．点線は融点であり，蒸気圧との交点から，液相が存在

し得る圧力の上限が推定できる．フォルステライトの表面自由エネルギーをそれぞれ (赤線) 1.2 J 
m-2，(青線) 1.8 J m-2とした時の相図． 
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3. 3. 6 Fe の赤外スペクトルへの影響 
シリケイト核生成実験 No.7 の実験結果を図 3. 17 に示す．No.1 の実験と同様に，14 µm より長波長

側の吸収帯とシリケイトに起因する 10 µm 帯の比が小さくなるのに伴って，シリケイトが結晶から非結

晶へと変化していく．No.7 で測定された結晶質 (図 3. 16 (3)) と No.1 の実験結果のうち，短波長バ

ンドと長波長バンドの比が近いもの (図 3. 1 (3)) を規格化し，図 3. 18 に示す．ピーク波長位置，バ

ンド幅などが異なることが分かる (表 3. 4)．Fabian et al. で予測されていた通り，63結晶質に Fe が含

まれることでピーク波長位置が長波長側へシフトすることが確認された．本研究では時間経過と共に

Fe が減少し，実験後半では Mg シリケイトが生成したためである．一方，実験後半で測定された Fe
が含まれないと考えられる非結晶のスペクトルを図 3. 19 に示した．ピーク波長位置がシフトしている

ことが分かる (表 3. 4)．短波長側のシフトだけではなく，長波長側もシフトしている．そのため，ピーク

波長位置のシフトはシリカが生成しているためではなく，Fe の影響によるものであると考えられる．本

研究はガス中蒸発法で Fe を含むシリケイトの生成に成功した初めての報告である． 

図 3. 17 シリケイト核生成実験 No.7 の赤外スペクトルその場測定結果を示す．蒸発源を加熱し，

1.09 秒おきに測定した赤外スペクトルを (1) から (6) まで順番に並べた．蒸発源の温度を上げて

いくと MgO，及び FeO に起因すると考えられる 14 µmより長波長側の吸収帯が現れ，その後にシリ

ケイトに起因する 10 µm帯が現れる．10 µm帯は時間経過と共に，結晶質から非結晶へと変化して

いくことが分かる． 
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晩期型星周には，9.7-9.8 µmにピークを持つ非結晶 e.g. 57と 11.2 µmにピークをもつ結晶質 7が観測

されている．若い星周では，9.8 µm にピークを持つ非結晶と 10.1，11.2 µm にピークをもつ結晶質，
64,65彗星では 9.8 µm にピークを持つ非結晶と 10.0，11.2 µm にピークをもつ結晶質 12,66が観測され

ている．これまで，ピーク波長位置から結晶質は Mg に富むと考えられてきた．本研究で，様々な天

体で観測されている 10.0 µm の短波長バンドと，11.2 µm の長波長バンドから成る結晶質に因るフィ

ーチャーが，Fe を含んだ球形の結晶質シリケイトによって説明できることが明らかになった．一方，非

結晶のピーク波長位置は，Feの影響で 0.1 µmしかシフトしない．波長分解能を考慮すると，これらの

観測スペクトルをもとに議論することはできない．これまで，非結晶と結晶質は化学組成が異なるため，

成因も異なると考えられてきた．本研究で得られた結果は，非結晶と結晶質の起源を分ける必要が

ない可能性を示している． 
 
 

表 3. 4 Fe の影響による結晶質の短波長バンド，長波長バンドのピーク波長位置，バンド幅の変

化，及び非結晶のピーク波長位置と半値幅の変化．バンド幅にはほとんど差がないのに対して，

ピーク波長位置は大きくシフトしていることがわかる． 

peak wavelength
(µm)

band width
(µm)

peak wavelength
(µm)

band width
(µm)

Mg crystalline 9.79-9.84 0.7 10.85-11.02 0.8

Fe contained crystalline 9.99-10.04 0.6 11.11-11.16 0.8
Mg amorphous 9.65-9.75 1.83
Fe contained amorphous 9.84-9.89 1.97

shorter wavelength band longer wavelength band

図 3. 18 No.1 の結晶質 (図 3. 1 (3); 黒線) と
No.7 で測定された結晶質 (図 3. 16 (3); 赤線) 
を規格化した赤外スペクトル．Fe の影響でピー

ク波長位置が長波長側へシフトしていることが

わかる． 

図 3. 19 No.7 で測定された非結晶のうち，Fe
を含むと考えられるもの (赤線) と，Fe を含ま

ないと考えられるもの (黒線) の赤外スペクト

ル．Fe の影響でピーク波長位置が長波長側

へシフトしていることがわかる． 
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3. 4 結論 
シリケイトナノ粒子の気相からの核生成過程を赤外スペクトルでその場測定した．Mg シリケイトの核

生成実験において，まず MgO が生成し，その後にシリケイトの生成がみられた．MgO に起因する吸

収帯とシリケイトに起因する 10 µm 帯の強度比はガス中の Mg/SiOx比に対応していると考えられる．

時間経過と共にMg/SiOx比が減少して行き，それに伴ってシリケイトの結晶化度が低くなった．このこ

とは，Mgの酸化に伴う加熱，またはシリケイト中のMg/Si比が高くなることで，結晶化しやすくなること

を示唆している． 
また，測定点と蒸発源の距離を変え，同じ条件で実験を行った．その結果，核生成直後は結晶構

造を持たず，煙中の上昇気流中で結晶化がおこっていることが明らかになった．結晶化が効率的に

進行したのは，蒸発源直上 6-10 cm の領域であった．先行研究で報告されている温度場を基に，本

実験条件におけるアモルファス，および液相中での結晶化速度を検討した．その結果，アモルファス

のアニーリングでは本研究でみられた結晶化速度は説明できないことが明らかになった．一方，液相

として核生成したと考えると整合的であった．そのことから，核生成と成長の振る舞いは液体的である

と考えられる．結晶を加熱溶融して得られる融液と，核生成直後に見られた非結晶相が同一のものと

は限らないため，ここでは液体状粒子とした．Mg シリケイトの過冷却液体からの結晶化は 1000 K 以

下では起こらないと考えられてきた．しかし，本研究では 750 K 以下で結晶化が進行した可能性があ

る．ナノ領域における融点降下，原子拡散係数の増大に伴うガラス転移点の低下によってアモルフ

ァス化が阻害される一方，結晶化が促進されたと考えることができる． 
 本研究で測定した核生成直後の液体状粒子に起因すると考えられる赤外スペクトルと，AGB 星周

によく観測される典型的な非結晶シリケイトのスペクトルは非常によい一致を示す．また，晩期型巨星

周で結晶質シリケイトは 300 K 以下の環境でのみ観測され，これまで成因が明らかになっていなかっ

た．本研究では星周環境における，非結晶シリケイトと低温での結晶化が同時に再現された可能性

がある．低温環境での結晶質シリケイトの成因として新しく提案する． 
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第四章 チタニア( TiO2) の核生成実験 
(本章の内容は Ishizuka et al., 2016, Journal of Crystal Growth, 450, 168-173.1 と一部重複してい

ます．) 

 
4. 1. はじめに 

 
チタニア (TiO2) は，安定相のルチル (Rutile), 準安定相のアナターゼ (Anatase)，ブルッカイト 

(Bruckite) の 3 つの結晶構造がよく知られる．図 4. 1 にルチルとアナターゼの結晶構造の模式図を

示す．2,3 気相からの均質核生成過程を経て TiO2 ナノ粒子を生成すると，多くの場合，バルクでの準

安定相であるアナターゼが生成する．4–6 ナノ粒子の熱力学的安定性は，表面の影響を強く受ける．

これまでにAl2O3,
7,8 ZrO2,

 9–11 HfO2, 12 TiO2
13,14について，粒子サイズが小さくなるとバルクでの安定相

より，準安定相の方が粒子全体の自由エネルギーが低くなることが知られている．TiO2 のバルク安定

相はルチルだが，真空中であれば直径 15 nm 以下ではアナターゼが安定相となり，サイズ依存での

熱力学的安定性のクロスオーバーが起こる．15 アナターゼの表面自由エネルギー1.32 J·m–2 がルチ

ル 1.91 J·m–2 よりも小さいためである．さらに密度汎関数法を用いた構造計算に因れば，直径 2 nm
以下ではアモルファスが安定構造となる．16しかし，実際に TiO2ナノ粒子を合成すると，100 nm 近い

サイズであってもアナターゼが生成することは珍しくない．これまではアナターゼが成長し，安定性の

クロスオーバーサイズを超えてもルチルに相転移せずに保存されるためであると考えられてきた． 
過飽和母相中では，バルクでの準安定相の核生成頻度が安定相を上回ることがあり，オストワル

ドの段階則として知られる．17 オストワルドの段階則は過飽和な母相から別の相が生成する際に，直

図 4. 1 ルチル (右) とアナターゼ (左) の単位格子．赤い球がO原子，青い球がTi原子をそれ

ぞれ模擬している．Wyckoff，Howard et al.,を基に，VESTA3で描いた．2,3Ti 原子 1個あたりO原

子が 6配位することで，TiO6八面体基本ユニットを作り，稜共有と頂点共有によって結晶を構成し

ている．アナターゼには面共有がある．ルチル，アナターゼともに八面体は歪んでいるが，アナタ

ーゼのほうがより歪みが大きい． 
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接安定相が生成せずに，準安定相がまず核生成し，それが安定相へと相転移するプロセスである．

臨界核の生成自由エネルギー ∆𝐺𝐺∗ は，核生成によるバルク自由エネルギーの得 ∆𝜇𝜇 (気相と液相，

固相の化学ポテンシャル差) と，表面自由エネルギーの不利 𝛾𝛾 の競合できまり， 

∆𝐺𝐺∗ ∝
𝛾𝛾3

∆𝜇𝜇2
 

と表せる．一般に，液相やアモルファスが結晶に比べ結合が弱く，バルク自由エネルギーの得 
∆𝜇𝜇𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙/𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 も小さい．逆に，より安定な相ほど結合が強く，得も大きい．TiO2の場合， 

𝜇𝜇𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙/𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 < 𝜇𝜇𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 < 𝜇𝜇𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟 
である．バルク自由エネルギーの観点ではルチルを形成した方が，∆𝐺𝐺∗ を小さくできることがわか

る．一方，表面に余った結合による自由エネルギー不利は，結合が強くなるほど大きくなると考えら

れ， 

𝛾𝛾𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙/𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 < 𝛾𝛾𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 < 𝛾𝛾𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟 
である．つまり，表面自由エネルギーの観点では，液相やアモルファスを形成する方が ∆𝐺𝐺∗ を

小さくすることができる．そのため，準安定相が安定相に先んじて核生成することが様々な系で知ら

れている．18,19 また，ルチル，アナターゼのみならず，アモルファス，columbite (α-PbO2)-like phase，
fluorite (CaF2)-like cubic phase，さらには非化学量論的な組成 (TinO2n-1) をもつMagnéli phasesなど，

様々な準安定相が気相からの均質核生成を経て生成する．4,20–22 これらの研究は，主に結晶学的な

記述にフォーカスしており，生成メカニズムについては明らかになっていない． 
Ti の太陽系元素存在度は，Si の存在度を 1×106としたときの相対値として，2.4×103である．23,24

全圧を 10-3 Pa としたときの平衡凝縮モデルに因ると，CaTiO3が 1647 K で生成した後，1393 K で Ca
が脱離してTi3O5となり，1125 Kでルチルが生成する．25星周環境で最も初めに核生成する鉱物は，

平衡凝縮温度が高く，高い熱力学的安定性をもつα-Al2O3であると考えられてきた．しかし，Gail and 
Sedlmayrは，複数存在するAlOxガスのうちAl2O3モノマーの存在度が低いことから，Al2O3の核生成

が星周環境では起こらない可能性を示した．26 同時にモノマー存在度が高く，ガス中での分子の安

定性も高い TiO2 または Ti3O5 が最初に核生成する可能性を示した．最初に核生成するダストは，不

均質反応サイトを提供し，他のダストの生成や化学反応を促進する．27 また，TiO2 分子がシリケイトの

クラスターに取り込まれることで，シリケイトの核生成を促進させることが示唆されている．28Ti 原子は

Al2O3 や，(Ca,Ce)(Al,Ti,Mg)12O19 (ヒボナイト) などのプレソーラー粒子中に含まれ，母相の結晶構

造や形態とTi含有量や同位体組成が相関をもっていることから，星周ダストが形成した物理条件のト

レーサーとしても注目されている．29,30 晩期型巨星周での高温プロセスを明らかにする上で，Ti は鍵

となる物質である． 
本研究では，TiO2 の気相からの均質核生成過程のその場 FT-IR 測定実験を行い，準安定相が

生成するメカニズムについて検討を行った．また，得られた赤外スペクトルの天文学的な意義につい

て考察した． 

4. 2. 実験方法 
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TiO2ナノ粒子の核生成実験は，前章までと同様の実験装置を用いて行った．実験チャンバーを

1.0 × 10–4 Pa 以下まで排気した後，O2 (純度 99.9%)，Ar (純度 99.9999%) ガスを封入した．5.0 ± 
0.1 × 102 Pa まで O2ガスを封入した後に，全圧が 1.0 × 104 Pa に到達するまで Ar ガスを導入した．ガ

スの圧力は隔膜真空計 (ULVAC, GM-1000) で計測した． 
Ti 線 (径 0.3 mm，純度 99.5 %) を Ta 線 (径 1 mm，長さ 30 mm，純度 99.95 %) に巻き付け，ス

テンレス-スチール製の端子，銅製の電極に接続した．交流電圧を印加し，数秒間のうちに蒸発源の

Taワイヤーを 2200 ± 200 Kまで電気抵抗で加熱し，Ti ワイヤーを蒸発させた．実験中の蒸発源温度

は放射温度計 (λ = 0.8−1.6 μm; FTZ2, Japan Sensor Co) でモニターした．Ta ボートの放射率は 0.3
を仮定し，温度を計測した．Taボート上で加熱蒸発したガスは，蒸発源周りの対流によって上方へ巻

き上げられることで冷却し，均質核生成を経てナノ粒子が生成した．FT-IR 光路と Ta ワイヤーの距離

が 2 ± 1 cm，6 ± 1 cm となるよう調整し，それぞれ実験を行った．FT-IR の波数分解能は 2 cm-1，スキ

ャン速度 2 cm s-1，積算回数は 2 回で，5-25 µm の範囲の透過スペクトルを測定した．光路の直上

2.0-2.5 cm にステンレス-スチール製の板を設置し，生成物を採取した．光路と蒸発源の距離 2 cm で

行った実験の生成物は蒸発源から 4 cm，光路と蒸発源の距離 6 cm で行った実験の生成物は蒸発

源から 8 cm のところで採取した．採取した生成物は，エタノールで湿らせた透過型電子顕微鏡 
(TEM) 用アモルファスカーボンで被膜された銅グリッド上に分散し，200 kV の加速電圧で TEM 
(JEOL JEM-2100F) で観察した．TEM 観察に用いなかった残りの生成物は，KBr 媒質中に分散，8 
× 104 N の圧力下で径 10 mm のペレット状に成形し，KBr 錠剤法を用いて赤外スペクトルを測定した．

KBr 錠剤法を用いた赤外スペクトルの測定には，実験に用いたものと同じ，Perkin Elmer 社製 FT-IR 
Spectrum 400 を用いた．  

4. 3. 結果と考察 

酸素雰囲気下で蒸発源を 2200 K まで加熱することで，Ti が蒸発し，白色のナノ粒子が生成した．

蒸発源直上 2 cm で測定された，核生成直後の生成物の赤外スペクトル (図 4. 2a) は，10 µm から

20 µm に広がるブロードな吸収を示した．この赤外スペクトルの特徴は，気相中の分子では説明でき

ない．また，ゾルゲル法で合成されたアモルファスチタン酸化物 (TiOx) の Ti-O 伸縮振動，Ti-O-Ti
伸縮振動が同じ波長領域に測定されている．e.g. 31 従って，核生成直後のチタン酸化物ナノ粒子によ

る吸収であることが分かる．TiO2結晶の赤外スペクトルに比べ，バンド幅が広いことから，核生成直後

のチタン酸化物ナノ粒子は結晶構造を持たないと考えられる． 
蒸発源直上 6 cm で測定した，生成物の赤外スペクトル (図 4. 2a) は，12.8 µm に最強ピークをも

ち，蒸発源直上2 cmで測定したよりも鋭い吸収を示した．この特徴は，光学定数からミー理論を用い

て計算されている球形アナターゼ粒子の赤外スペクトル 32と一致する．蒸発源直上 2 cm と 6 cm で

測定した，生成物の赤外スペクトルの違いは，蒸発源周りに生じた上昇気流中で相転移が起こった

ことを示している．TiO6八面体の長距離秩序構造があれば，13 µm 付近に鋭い吸収が現れるが，蒸

発源直上 2 cm の核生成直後の赤外スペクトルには見られない．第一段階では気相から非結晶相が

核生成し，その後の冷却過程でアナターゼが非結晶相中で核生成したと考えられる． 
ガス中蒸発法では，極端な高過飽和蒸気から均質核生成を経てナノ粒子が生成する．マッハツェ
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ンダー型干渉計を用いた均質核生成のその場観察によって，Mn，WO3 の臨界核サイズはそれぞ

れ，3 ± 1 原子，8 ± 1 分子であることが明らかになっている．33,34また，レナード-ジョーンズ粒子を用

いた均質核生成の分子動力学シミュレーションでは，過飽和比が 100 を超えるような雰囲気では臨

界核サイズは10原子/分子以下となることが示されている．19,35–37本研究のチャンバー内のガス圧や，

蒸発源温度における出発物質の平衡蒸気圧は先行研究と同程度であり，気相からの核生成時の

臨界核は数十分子以下であると推測できる．このサイズは TiO2 の安定相がアナターゼからアモルフ

ァスにクロスオーバーすると予想されている 2 nm より十分小さい．16 
図 4. 2 に示した赤外スペクトルは直径 20 mm の円筒形の光路内の平均を反映している．吸光度

は粒子の体積に依存するため，粒子数が同じであればより大きい粒子の構造が強く反映される．各

実験における生成粒子のサイズ分布を TEM から求めた．蒸発源直上 4 cm，8 cm で採取した試料

の TEM 像と対応する電子回折パターンを図 4. 3 に示した．どちらの試料でも球形のナノ粒子が生

成していた．それぞれ 150 個のナノ粒子について粒径を計測し，蒸発源直上 4 cm，8 cm で採取し

た試料の半径の平均が，27.5 ± 7.1，27.5 ± 6.3 nm であった．また，どちらの試料も 5 nm から 55 nm
の半径を持つナノ粒子が観察された．蒸発源直上 4 cm，8 cm で採取した試料の粒径分布に差が

見られないことから，蒸発源直上 4 cmから 8 cmの間に粒径はほとんど成長していないと考えられる．

赤外スペクトルの形状を反映する粒子サイズとして，平均の体積を持つ粒子の半径を計算した．蒸

発源直上 4 cm，8 cm で採取した試料それぞれに対して31.4−17.8
+7.6  nm，30.4−8.3

+5.3 nm であった． 

図 4. 2 核生成過程におけるTiO2ナノ粒子のその場赤外スペクトル測定結果．それぞれ 2200 ± 200 
K に加熱された蒸発源直上 (a) 2 cm，(b) 6 cm で測定した．(Reprinted with permission from ref 1 

Copyright © 1999 Elsevier) 
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蒸発源温度 2200 K での TiO，TiO2の平衡蒸気圧~10-2 Pa は，Ti 金属の平衡蒸気圧~10 Pa より 3
桁小さい．38そのため，蒸発直後の気相中では Ti が支配的になっていると考えられる．蒸気中で Ti
と O2 が反応し，TiO/TiO2 分子を形成する．気相中での TiO と TiO2 の比は不明である．気相中で

TiO/TiO2分子が凝集し，均質核生成を経て TiOxナノ粒子が生成したと考えられる．単位時間，単位

面積に入射する分子数は以下の表式で与えられる: 𝑱𝑱𝒊𝒊𝒊𝒊 = 𝑷𝑷
√𝟐𝟐𝝅𝝅𝝅𝝅𝝅𝝅𝝅𝝅

 , 

図 4. 3. (a) 蒸発源直上 4 cm (b) 8 cm で採取した TiO2核生成実験生成物の明視野像と対応する

電子回折パターン．両試料中で，アナターゼ (JCPDS card no. 21-1272) がメインの生成物であっ

た．アモルファス，もしくは微結晶に起因するハロー，酸素欠陥をもつ Magnéli 相 (TinO2n-1) に起

因すると考えられる回折点が蒸発源直上 4 cm の試料にのみ観察された．(Reprinted with 

permission from ref 1 Copyright © 1999 Elsevier) 
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図 4. 4 蒸発源直上 4 cm で採取した TiO2核生成実験生成物の高分解能像と，対応する FFT 解

析像．0.371 nm，0.335 nm の格子縞が 83.3°で交差する．それぞれ Ti8O15 (JCPDS card 
no.18-1404) の (1010����)，(12�0) 面に対応する．表面付近で格子縞が途切れ，アモルファスで覆わ

れている．(Reprinted with permission from ref 1 Copyright © 1999 Elsevier) 
 
 

ここで P は材料分子の分圧，m は材料分子の質量，k はボルツマン定数，T はガスの温度である．こ

こで，Ti の 2200 K における平衡蒸気圧 13 Pa を TiO2の分圧 P，TiO2分子の質量 m，と核生成温度

Tを 1000 Kと仮定すると， Jin = 1.2 × 1023 m–2 s–1 が得られる．核生成した直後の粒子の密度を 3.8 g 
cm–3とすれば，

39
直径 1 nm の衝突断面積に，数ナノメートルの球形粒子の体積に相当する分子が

10-2 s 間に入射する．すべての衝突分子が取り込まれると仮定すると，核生成直後に粒子は急激に

成長する．TEM で観察された粒子サイズに達し，成長はそれ以上起こらなかったと考えられる．気相
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中の材料分子は，核生成直後，すぐさま使い果たされたことを示している．生成したナノ粒子の対流

の速度は 10-15 cm s-1であり，粒子の成長に比べ，対流は遅い．本研究のガス圧と同程度の雰囲気

下で行われた実験では，核生成は蒸発源から数 mm 以内の領域でおこり，材料分子はすぐに使い

果たされることが報告されている．33,34,40図 4. 2a の赤外スペクトル測定された蒸発源直上 10-30 mm
の領域では，ナノ粒子は気相からの成長を終了し，平均半径27.5 nm程度の大きさを持っていると考

えられる．非結晶相とアナターゼの熱力学的安定性がクロスオーバーするサイズ 2 nmよりも大きいに

も関わらず，相転移が起こっていないことを示している． 
TEM 観察から，蒸発源直上 4 cm，8 cm で採取した試料のどちらにも，アナターゼナノ粒子が見ら

れた．蒸発源直上 4 cm で採取した試料はステンレス-スチール板に付着し，急冷される．蒸発源直

上 4 cm で採取した試料の電子回折パターンには，アナターゼ以外の結晶構造に起因する回折点と，

アモルファスもしくは微結晶に起因するハローが見られた．これらの特徴は，蒸発源直上 8 cm で採

取した試料には確認できない．蒸発源直上 4 cm で採取した試料の電子回折パターンに見られた回

折点は，TiO2 から酸素が還元された非化学量論的な Magnéli 相 (TinO2n-1) である，Ti8O15 (JCPDS 
card no.18-1404)，Ti9O17 (JCPDS card no. 18-1405)，Ti10O19 (JCPDS card no. 11-474) などで説明さ

れ得る．格子縞の間隔と交差角度から，Ti8O15ナノ粒子が生成していることが確認された．図 4. 4 に

高分解能像と，格子縞の間隔を測定した領域の高速フーリエ変換 (Fast Fourier Transform; FFT) 
像を示した．Magnéli 相は，O/Ti 比が 1.8 付近まで小さくなると安定相となる．41蒸発源直上 4 cm で

採取した粒子中には，不均質なコントラストが生じ，歪みや刃状転位が頻繁に見られた．Magnéli 相

の生成と，欠陥の発達は，蒸発源直上 4 cmで採取された試料中でのみ観察され，蒸発源直上 8 cm
で採取された試料中にほとんど観察できない．従って，核生成直後の非結晶ナノ粒子が O/Ti < 2 の

化学組成であったと考えられる．気相中でのTiOと TiO2の熱力学的安定性は同程度であり，本研究

でも核生成前後の気相中に TiO が一定程度存在することを示唆する．また，上昇気流中で酸化と共

に結晶化が進行したことを示唆する． 
また，蒸発源直上 6 cm で測定した，生成物の赤外スペクトル (図 4. 2b) の 10.5 µm に吸収帯が

確認できる．アナターゼ，ルチルは 10.5 µm に吸収帯を持たない 32ため，別の結晶または構造に因

る吸収であると考えられる．Magnéli 相に特有の吸収である可能性があるが，Magnéli 相の赤外スペ

クトルは過去に報告がない．生成物を KBr ペレット中に分散し，測定した赤外スペクトルを図 4. 5 に

示した．10.5 µm の吸収帯は蒸発源直上 4 cm で採取された試料の赤外スペクトルにしか確認できな

い．これは，10.5 µm 帯の起源となっている物質，または構造が上昇気流中で消失したことを示して

おり，蒸発源直上 4 cm で採取された試料中でのみに観察された Magnéli 相，または欠陥に因る吸

収帯であると考えられる． 
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同等の，ガス圧力条件下での蒸発源周りの温度場を第三章で示した．粒子の温度が十分に周囲

のガスの温度より高い時，自由浮遊中のナノ粒子の冷却のタイムスケールはガス分子との衝突頻度

で決まり，以下の表式で与えられる: 42 

𝜏𝜏𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 =
2𝜌𝜌𝑑𝑑𝑐𝑐𝑝𝑝𝑟𝑟
3𝑛𝑛𝑛𝑛𝑣̅𝑣

 

ここで粒子の密度ρdを 3.8 g cm–3，39比熱 cpを TiO2融液の比熱 4.0 × 10-3 J kg-1 K-1，43 粒子半径 r
を TEM 観察から求めた最大半径 50 nm，全圧 4.0 × 104 Pa の雰囲気ガスの数密度，𝒗𝒗� を分子の平

均速度とする．1000 K の雰囲気ガス中ではτcool ≈ 1 ×10–4 s と計算できる．また，生成したナノ粒子の

典型的な対流速度は 10-15 cm s-1であり，ガスの冷却のタイムスケールは 1 × 10–1 s である．酸化熱

や結晶化の潜熱などで核生成直後の粒子が暖められても，ガスと同程度の温度まですぐさま冷却さ

れる．赤外スペクトルの変化から，結晶化は 500-700 K の雰囲気中で 0.1-1 s の間に進行したことが

推測される． 
アモルファス中でアナターゼの核生成が 0.1-1 s で起こるかどうか検討した．イオンスパッタリングで

蒸着したアモルファス薄膜を加熱結晶化する際に得られたアナターゼの成長速度を Wilson–Frenkel
の式でフィッテイングし，結晶化の活性化エネルギーEa/k = 17400 K が得られている．44この値は，ゾ

図 4. 5 (a) 蒸発源直上 4 cm (b) 8 cmで採取したTiO2核生成実験生成物をKBr媒質中に分散し測定

した赤外スペクトル．自由浮遊状態で測定した赤外スペクトル (図 4. 2) とは異なるスペクトル形状を

示している．蒸発源直上4 cmで採取した試料中には，KBr錠剤内の界面での散乱によって生じた微

細な干渉が見られる．(Reprinted with permission from ref 1 Copyright © 1999 Elsevier) 
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ル-ゲル法で生成したアモルファス薄膜からのアナターゼ成長速度で求められている結晶化の活性

化エネルギー (Ea/k = 17100 K) とも整合的である．45また，水熱合成したアモルファスナノ粒子の結

晶化速度から Ea/k = 17700 K が推定されている．46アナターゼの核生成が拡散律速で進むと仮定し，

先行研究で得られているアモルファス中での結晶化の活性化エネルギーの平均 (Ea/k = 17400 K) 
を用いると，アモルファス中でのアナターゼの均質核生成頻度は以下の表式で与えられる: 42,47–49 

𝐽𝐽 =
4𝜋𝜋𝜋𝜋

3Ω
2 3⁄

� 𝛽𝛽σ
𝜋𝜋𝜋𝜋𝜋𝜋

𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 �−
𝐸𝐸𝑎𝑎
𝑘𝑘𝑘𝑘

−
4Ω

2
(𝛽𝛽σ)3𝑇𝑇

27𝑞𝑞𝑙𝑙2𝑘𝑘(𝛥𝛥𝛥𝛥)2
� 

ここで，格子振動数 v = 1 × 1013 s–1，アナターゼの単位格子体積Ω = 1.363 × 10–28 m3，核の形態因

子β = 4.8，アモルファス/アナターゼ間の界面自由エネルギーσ = 0.379 J·m–2，50温度T，結晶化の潜

熱 ql  = 1.06 × 10–19 J，51過冷却度∆T とした．アナターゼ核の形態は球形を仮定した．また，界面自

由エネルギーは融液/アナターゼ間の値を用いた．以上より，アナターゼのアモルファス中での核生

成頻度を温度の関数として計算した．体積Vの粒子中の均質核生成の待ち時間 (τhomo) を，以下の

表式で与えた: 

𝜏𝜏ℎ𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜 =
1

𝐽𝐽 × 𝑉𝑉
 

TEMで観察された上限である球形，半径 50 nmの粒子に対して，τhomoを計算した (図 4. 6)．その結

果，核生成の待ち時間はすべての温度領域で 0.1–1 s より長く，アモルファス中では，本実験のタイ

ムスケールではアナターゼの核生成は進行しないことがわかった．核生成頻度は，活性化エネルギ

ーと表面自由エネルギーに強く依存する．一般に，同じ温度での過冷却液体中の核生成頻度は，

アモルファス中の核生成頻度より大きい．例えば，三章で示したシリケイトの場合，結晶化の活性化

エネルギー (Ea/k) は 38000 K から 23000 K まで減少する．42,49,52融液/アナターゼ間の界面自由エ

ネルギーと，アモルファス/アナターゼ間の界面自由エネルギーに違いがないと仮定しているため，

界面自由エネルギーの差は考慮しない．融液中での結晶化の活性化エネルギーは過去に求められ

ておらず，計算できない．ここでは，結晶化の活性化エネルギーが 14000 K まで減少すると仮定して，

計算した均質核生成の待ち時間を図 4. 6 に破線で示した．結晶化の活性化エネルギーが減少する

ことで，本研究で見られた結晶化が説明できる．分子動力学シミュレーションによって，チタン酸化物

の酸素欠陥の増加に伴い，融点降下が起こることが示されている．53化学組成ではTi4O7に対応する，

12.5%の酸素欠陥で融点は 33%降下する．また，粒子サイズが小さくなることでも融点降下が起こり，

2 nmでは融点が 1200 K以下になることが分子動力学シミュレーションによって示されている．54酸素

欠陥，サイズ効果に伴う融点降下は核生成の初期段階ではより顕著になる．本研究で測定された核

生成直後の非結晶相が融液である直接的な証拠はないが，結晶化の振る舞いは液体的 
(liquid-like) であると，私は結論した．過冷却融液中での結晶化が，2057 K 以下で起こればアナタ

ーゼが生成することが熱力学的に予測されている．50 本研究での結晶化温度はそれよりも十分に低

く，高過冷却な液体状粒子からの結晶化と考えると整合的だ．図 4. 7 に均質核生成過程の経路を模

式的に示した． 
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図 4. 6 非結晶粒子中での均質核生成の待ち時間．(実線) アモルファス中の結晶化の活性化エネ

ルギーEa/k = 17400 K を用いた値と，(破線) 過冷却液体中の結晶化の活性化エネルギーEa/k = 
14000 K を仮定して計算した値．アモルファス中での均質核生成では本研究で観察された 0.1-1 s で
の結晶化が説明できない． 
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図 4. 7 本研究で得られた TiO2ナノ粒子が凝縮する過程の模式図．核生成直後には結晶構造をも

たず，冷却過程で結晶化する．結晶化直後には O/Ti<2 の化学組成を持ち，酸化と共に結晶化が進

行する． 
 

前章でのシリケイトと同様，ガス中蒸発法で生成した蒸気の上昇気流中では，第一段階で液体状

粒子が核生成し，第二段階で液体状粒子から結晶相が核生成した．古典的核生成理論に因れば，

均質核生成における臨界核生成の自由エネルギー障壁は，表面自由エネルギーγに比例した表面

のエネルギー的不利と，結合をつくることによる化学ポテンシャルの得∆µの競合によって定まる 
(∆𝐺𝐺∗ ∝ 𝛾𝛾3 ∆𝜇𝜇2⁄ )．気相，液相，結晶相の化学ポテンシャルは一般に，𝜇𝜇𝑉𝑉 < 𝜇𝜇𝐿𝐿 < 𝜇𝜇𝐶𝐶  の関係を満た

す．低過飽和蒸気中では，𝜇𝜇𝑉𝑉 ≪ 𝜇𝜇𝐿𝐿~𝜇𝜇𝐶𝐶  であるため，気相との化学ポテンシャル差 ∆𝜇𝜇𝐿𝐿~∆𝜇𝜇𝐶𝐶  とな
る．一般に結晶相の表面自由エネルギーは液相よりも大きい (𝛾𝛾𝑐𝑐 > 𝛾𝛾𝐿𝐿)．そのため，表面項の差が

効いて均質核生成の自由エネルギー障壁は，液相のほうが低くなる．結果として，気相から液相が

均質核生成する．一方，高過飽和蒸気中では，∆𝜇𝜇𝐿𝐿 と ∆𝜇𝜇𝐶𝐶  の差が大きくなり，結晶相の自由エネ

ルギー障壁が液相より低くなり得る．結果として，気相から結晶相の核生成が起こりやすくなる．ガス

中蒸発法と同程度，もしくはそれ以下の過飽和度で起こる均質核生成は，液体状粒子を経ていると

考えられる． 
ガス中蒸発法では非常に高過飽和な蒸気から核生成が起こる．表 4. 1 にマッハツェンダー型干
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渉計による核生成過程のその場観察で決定された，ガス中蒸発法における核生成時の過飽和度を

まとめた．33,34,55 104-1012 という非常に高過飽和な蒸気から均質核生成が起こっていることがわかる．

例えば，本研究と同程度の過飽和条件で核生成が起こると予測される，レーザーアブレーションで

生成するチタン酸化物ナノ粒子は液体状粒子を経て，結晶化していると考えられる．レーザーアブレ

ーションで生成するチタン酸化物ナノ粒子は雰囲気条件によって様々な多形を示すことが知られて

おり，4,20–22液体状粒子の化学組成 (O/Ti 比) の変化や温度履歴によって，液体状粒子中で核生成

する結晶相が異なるためであると推定される．また，晩期型巨星周でのダスト凝縮モデル中で提案さ

れている TiO2 凝縮温度から，26 核生成時の過飽和度を逆算すると~1 × 100であることが分かる．ガ

ス中蒸発法における過飽和度は，これらの星周ダスト凝縮モデルにおける核生成時の過飽和度に

比べ，十分に大きい．そのため，星周環境でもガス中蒸発法と同様，気相からの核生成では液体状

粒子が生成すると考えられる． 

アナターゼの自由浮遊状態での赤外スペクトル測定では，ピーク波長は 12.8 µm に見られたが，

KBr 中での測定では 14.1 µm にシフトした．また，半値全幅は自由浮遊状態での測定では，3.9 µm
であったが，KBr 中での測定では 5.2 µm に増大した．これは自由浮遊状態での媒質の誘電率 
(𝜖𝜖𝑚𝑚~1) と KBr の誘電率 (𝜖𝜖𝑚𝑚~2.2) が異なるためである．56媒質効果のないアナターゼの赤外スペ

クトルは，過去に一度だけ報告されている．角張ったミクロンサイズの粒子の凝集体であることが走査

型電子顕微鏡で確認されており，ピーク波長位置は13.10 µmに測定された．57本研究は球形ナノ粒

子について自由浮遊状態で赤外スペクトルが測定された初めての報告である．球形粒子について

は，光学定数から赤外スペクトルが 13.0 µm にピーク波長をもつことが計算されている．32 低質量放

出率のAGB星には，12.5-13.0 µmにダストに起因する鋭いスペクトルが観測されており，58–60星周環

境で最初に核生成するダストと関連があると推測される．起源物質は未だ同定されておらず，TiO2は

候補の一つである．本研究で測定された自由浮遊状態の赤外スペクトルは 13 µm未同定バンドのア

サインメントに貢献することが期待される． 
 

4. 4. 結論 

その場赤外スペクトル測定法により，高過飽和気相中で TiO2 の均質核生成が準安定相を経る多

段階過程で進むことを明らかにした．第一段階では，気相からの核生成を経て液体状粒子が生成す

る．第二段階では，上昇気流中の冷却過程において，液体状粒子中で結晶化が進行する．古典的

核生成理論に則れば，本実験に比べ低過飽和な気相中で核生成が起こる場合には，液体状粒子

Fe Mn WO3 TiO2

supersaturation ratio at
nucleation point 3.7×1012 5×104 6.6×106 ~1×1011

表 4. 1 これまでに測定されている，Fe，Mn，WO3，TiO2 のガス中蒸発法における核生成時の過飽

和度．33,34,55 物質によって核生成時の過飽和度は異なる．Mn の核生成時の過飽和度が低いのは，

分子同士が衝突したときの吸着確率が高いためである．逆に，Fe の過飽和度が高いのは，吸着確

率が低いためであると考えられる． 
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が核生成することが推測される．現在用いられているダスト凝縮モデル中では，核生成が起こる過飽

和度はガス中蒸発法における過飽和度よりも小さいと考えられている．従って，星周環境では非結

晶相が最初に核生成することが予測される．急冷した粒子には欠陥が発達し，TinO2n-1 の化学組成

をもつ Magnéli 相が観察された．また，上昇気流中では欠陥または Magnéli 相に起因すると考えら

れる赤外スペクトルが測定された．このことから，核生成直後の液体状粒子は O/Ti < 2 の組成を持っ

ており，上昇気流中では酸化とともに結晶化が進行することが示唆される．自由浮遊状態で測定した

赤外スペクトルから，アナターゼが 12.8 µm にピーク波長をもつことが明らかになった．本研究で得ら

れた赤外スペクトルは，天文観測と直接比較可能であり，低質量放出率の AGB 星に観測される

12.5-13.0 µm の鋭いスペクトルの起源物質同定につながることが期待される． 
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第五章アルミナ (Al2O3) の核生成実験 

(本章の内容は Ishizuka et al., 2016, Chemistry of Materials, 2016, 28 (23), 8732–8741.1 と一部重複

しています．) 

5. 1. はじめに 

核生成は，新たな相が母相から生成する初期過程であり，未だその全容は明らかでない．近年，

核生成が多段階の経路を取り得ることが明らかになりつつある．オストワルドの段階則では，より表面

自由エネルギーの小さい準安定相が中間相として生成する (第四章参照)．核生成過程において，

一時的に表れる準安定相について様々な形態が報告されており，準安定な多形，アモルファス固体

粒子，液滴，特定の構造を持った分子クラスター，最終生成物とは異なる化学組成をもった結晶など

多岐に渡る．これらの中間体が，最終的な結晶のサイズ，形，多形，結晶性などに対し決定的な影

響を及ぼすことが，無機結晶，2–8有機結晶，9–11タンパク質結晶，12,13コロイド結晶，14–16氷 17,18などの

複数の実験系について明らかになっている．私は，古典的核生成理論における，オストワルドの段階

則 19 の発展，拡張であると考えている．しかし，多段階の核生成経路については，それぞれの実験

系に特有であり，一般化された理論は未だ存在しない．また，これらの先行研究の多くが溶液からの

核生成にフォーカスした実験である．気相からの均質核生成については断熱膨張や，パルスインジ

ェクションを用いた H2O 氷について実験が行われているのみである．17,18気相からの均質核生成は，

溶液からの核生成過程に比べ環境相との相互作用が把握しやすいシンプルな系であり，核生成の

全体像を描くための試金石となる．特に，難揮発性物質については，工業的に重要なナノマテリア

ルの合成や，e.g. 20 晩期型巨星周でのダスト生成過程，星間空間での化学進化の理解にも不可欠で

ある．21 

Al2O3は多くの多形をもつ (e.g., α, κ, χ, γ, η, θ, λ, δ, σ, ν, ε, β, ι)．22,230 K から融点まで最安定相

であるα-Al2O3 (鉱物名コランダム) は，準安定相 (e.g., γ-Al2O3は 1.5-1.7 J m-2) に比べ大きな表面

自由エネルギー (2.64 J m-2) を示す．24またアモルファスは準安定結晶よりも小さい値を示す (0.97 
J m-2)．25表面自由エネルギーに大きな差があるため，核生成過程として様々な経路を取る可能性が

ある．気相からの均質核生成を経て生成するAl2O3ナノ粒子は準安定な結晶，26–31またはアモルファ

ス 25,32–34となることが知られている． 

準安定相が現れることは，自由エネルギーの観点からも理解できる．体積当たりの表面積が増加

するのに伴い，表面積が 75 m2 g-1，370 m2 g-1となるサイズで安定相はα-Al2O3 からγ-Al2O3，γ-Al2O3

からアモルファスへとそれぞれクロスオーバーする．球形の粒子を仮定すれば 20 nm で安定相は

α-Al2O3 からγ-Al2O3 へクロスオーバーするため，それ以下のサイズではγ-Al2O3 が生成すると考えら

れる．しかし，実験生成物は 100 nm を超えるサイズであってもα-Al2O3が得られることはほとんどない．
23 また，準安定相が過冷却液体の固化過程，27,35AlOOH の熱分解過程 36–38 において生成すること

が知られているが、最終的な相が決定するメカニズムは，明らかになっていない．鍵となるのは核生
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成過程である．本研究では，Al2O3の気相からの均質核生成過程のその場 FT-IR 測定実験を行い，

難揮発性物質が気相から核生成する際の経路について検討した． 

前章までのチタニア，シリケイトの核生成実験では非結晶相が第一段階で核生成し，第二段階で

結晶化が進むことを示した．本章では，最終生成物の結晶多形を少量の添加物で制御し，核生成

経路の違いについて議論することを目指した．つまり，三段階以上または一段階で核生成が進む可

能性を検討した．アニーリング実験において，準安定相からα-Al2O3 への相転移が添加物によって，

促進または抑制されることが知られている．22 添加物が取り込まれることで，結晶化の活性化エネル

ギー，表面自由エネルギー，結晶の形，光学特性が変化する．22,39,40 また，10 から 20 µm 帯の赤外

吸収スペクトルが，構造の変化に対して敏感であることが知られている．本研究では，添加物が核生

成経路へ与える影響を Al と添加物金属の同時蒸発実験において直接測定した． 

5. 2. 実験方法 

時間分解能，空間分解能を向上させた新たな実験装置を開発し，Al2O3 ナノ粒子の核生成実験を

行った．模式図を図 1 に示す．ステンレス-スチール製のチャンバーに，FT-IR (JASCO, VIR200) を
組み合わせた．赤外窓には KRS-5 (φ36 mm, 厚さ 3 mm) を用い，赤外線の光路がチャンバーを

貫いている．FT-IR 本体からは 8.5oの角度で広がるコリメート光が出射され，アパーチャー，IR フィル

ター(Spectrogon, LP-10000)，非放物面鏡，HgCdTe (MCT) 検出器 (Hamamatsu, P5274-01) から

なる検出器ユニットで検出される．チャンバーのビューポートは U 字型のベンチに固定し，FT-IR 本

体，検出器ユニットはそのベンチの両側に設置した．チャンバー本体とビューポートの接続部にはベ

ローズを用いた．ベンチはステッピングモータ (Oriental Motor, LAS4F40MW-1) によって支えられ

ており，ベンチごと垂直方向へ駆動することができる．このため，実験条件を変えることなく，高さを変

えながら赤外スペクトル測定ができる．測定可能な領域は高さ方向に 70 mm であり，KRS-5 窓の内

径 30 mm よりも広い範囲で測定できる．測定点の高さ変化はレーザー距離計で測定した． 

実験チャンバーはターボ分子ポンプ (50 L/s) に接続されており，1.0 × 10–4 Pa 以下まで排気され

た後，O2 (純度 99.9%)，Ar (純度 99.9999%) ガスを封入した． 2.0 × 103 Pa まで O2ガスを封入した

後に，全圧が 4.0 × 104 Pa に到達するまで Ar ガスを導入した．ガス圧は 10-1 Pa 以下の領域ではクリ

スタルイオンゲージ (ANELVA, M-601GC), 1 Pa 以上の領域では隔膜真空計 (ULVAC, GM-1000)，
ピエゾ素子型圧力計 (Huba Control, Pressure sensor 680) で計測した． 
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図 5. 1 実験装置模式図．(Reprinted with permission from ref 1 Copyright © American Chemical 
Society) 

蒸発源には，V 字型に成形したTaボート (長さ 80 mm,幅 10 mm，厚さ 0.1 mm，純度 99.95%) を
用いた．Ta ボートはステンレス-スチール製の端子で挟み，銅製の電極に接続し，電気抵抗加熱で

加熱した．実験中の Ta ボートの温度は放射温度計 (λ = 0.8−1.6 μm; FTZ2, Japan Sensor Co.) でモ

ニターした．Ta ボートの放射率を 0.3 と仮定し，温度を計測した．実験物質には数十 mg の金属粉末

を用い，Ta ボートの上に均等にならした．蒸発源の温度が 2073-2273 K になるよう，交流電圧を印加

した． 

Al 金属粉末 (純度 99.9%) または，その混合粉末を出発物質に用いた．混合粉末は電子天秤上

で準備し，比を調節した．Mg (純度 99.9%)，Ti (純度 99.99%)，V (純度 99.5%)，Cr (純度 99.9 %)，
Fe (純度99+%)，Co (純度99.8%)，In (純度99.999%) は原子比率25%，Zn (純度99.999%)，Sb (純
度 99.999 %) は原子比率 10%となるよう Al 粉末との混合粉末をそれぞれ作成した． 

Ta ボート上で加熱蒸発したガスは，蒸発源周りの対流によって上方へ巻き上げられることで冷却し，

均質核生成を経てナノ粒子が生成した．生成したナノ粒子の煙は CMOS カメラ (MOSWEL, 
MS-M33WT3) でモニターした．1 から 3 秒間 2073-2273 K で加熱した後，交流電圧を落とすことで

Ta ボートを急冷した．典型的な温度変化を図 2 に示す． 

光路と Ta ボートの距離が 5，20，40，60 ± 2.5 mm になるよう調整し，それぞれ実験を行った．光路

と Ta ボートの距離は，FT-IR 本体の光路中心にくるよう設計，作製した He/Neレーザーガイドユニット

を用い，計測した．本章における実験はそれぞれ，同じ雰囲気条件下で独立に行った． 
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図 5. 2 典型的なTaボートの温度変化．放射温度計の検出限界の下限である643 Kに達した時点

を 0 秒と定義した．

検出器ユニットのアパーチャー半径を調整し，シグナル強度が適切になる範囲で測定を行った．

赤外スペクトルの波数分解能が 4，0.5 cm-1の時，アパーチャー径はそれぞれ 8，12 ± 1 mm が適切

であった．アパーチャー直径が 8，12 ± 1 mm の時，ナノ粒子が核生成する光路の中心での赤外光

のビーム直径はそれぞれ 4.5，6.8 ± 0.6 mm である．波数分解能が 4，0.5 cm-1の時，それぞれ 24，
3.5 回/秒で測定を行い，スペクトル形状の変化をモニターした．波数分解能 0.5 cm-1での測定は，鋭

い吸収帯が鈍って区別できていない可能性を除くために行った．ピーク波長位置のエラーバーは± 
0.05 µmである．対流によって運ばれたナノ粒子は，チャンバーの上部へ到達した後にチャンバー内

を漂っていた．純粋な Al2O3及び Cr との同時核生成実験では，上昇気流中の Al2O3ナノ粒子の赤

外スペクトルを 4 cm-1，加熱終了後にチャンバー内を対流している Al2O3 ナノ粒子の赤外スペクトル

を 0.5 cm-1で測定した．その他の添加物金属との同時核生成実験では，すべての赤外スペクトルを 4 
cm-1で測定した． 

また，4.0 × 104 Pa の Ar ガス雰囲気中での蒸発源上方の温度場を，B，K 型熱電対を用いて測定

した (図 5.3)．Ta ボートの温度コントロールは核生成実験の時と同じ条件で行った．
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図 5. 3. Ta ボートを 2073-2273 K で保持し，熱電対が熱平衡に達した後の温度を平均化した．より

Ta ボートに近い比較的高温の領域を B 型 (赤四角)，より遠い領域を K 型 (青四角) 熱電対で測定

し，温度と蒸発源からの距離変化の関係をプロットした．(Reprinted with permission from ref 1 

Copyright © American Chemical Society)

生成したナノ粒子のうち一部が，Taボートから25 cm以上上方に設置したステンレス-スチール板に

付着した．付着したナノ粒子はエタノールで濡らした TEM 用アモルファスカーボン被膜グリッド上に

採取し，1 分間乾燥させた後に加速電圧 200 kV の TEM (JEOL JEM-2100F) で観察した．残りの生

成物は KBr 粉末中に分散，8 × 104 N の圧力下で直径 10 mm のペレット状に成形し，KBr 錠剤法を

用いて赤外スペクトルを測定した． 

5. 3. 結果と考察 

本節では，まず Al 粉末のみを用いた核生成実験の結果について述べ，後に議論を添加物金属

との同時核生成実験に拡大する． 

5. 3. 1. 添加物金属なしでの Al2O3核生成実験 

核生成直後のAl2O3ナノ粒子の上昇気流中での赤外スペクトルの変化を図 5. 4. a-dに示す．生成

したナノ粒子が光路中を漂っていたため，加熱終了後数分間は赤外スペクトルの吸収帯が見られた．
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そのスペクトルを積算することで，十分に冷却したナノ粒子の赤外スペクトルを自由浮遊したまま測

定することに成功した (図 5. 4. e)．Al-O の伸縮振動に起因し，12.4 µm にピークをもつブロードな吸

収帯が蒸発源直上 5 mm で測定された．ピーク波長位置は，上昇気流中で冷却に伴い短波長側へ

シフトした．直上 60 mm では 12.1 µm までシフトし，十分に冷却されると 12.0 µm で一定となった．直

上 40 mm の測定で微細な吸収帯が 10.4 µm, 10.9 µm, 11.2 µm, 11.5 µm, 12.0 µm, 12.2 µm, 12.8 
µm, 13.6 µm, 14.2 µm, 14.7 µm, 15.1 µm, 15.8 µm, 16.3 µm, 16.8 µm, 17.2 µm に見られるようになり，

冷却するにつれ，吸収帯はより鋭く，判別できるようになった．この微細な吸収帯はδ-Al2O3 に特有の

ものである.31  

生成したナノ粒子の TEM での観察結果を図 5. 5 に示す．格子縞の間隔と交差角度から，生成物

がδ-Al2O3であることが確認された．また，859 個の粒子について粒径を測定し，平均半径を求めたと

ころ，47.7 ± 0.5 nm であった．また，KBr 錠剤法で測定した赤外スペクトルと自由浮遊中に測定した

スペクトルの比較を図 5. 6 に示す． 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 5. 4. 核生成過程における Al2O3 ナノ粒子

のその場赤外スペクトル測定結果．それぞ

れ，2073-2273 K に加熱した Ta ボートの直上 
(a) 5 mm，(b) 20 mm，(c) 40 mm，(d) 60 mm
で，波数分解能 4 cm–1で測定した．(e)加熱終

了後 30 秒ほど経過してから，チャンバー内を

滞留しているナノ粒子の赤外スペクトルを波数

分解能 0.5 cm–1で測定した．微細な吸収帯を

矢印で示す．また，(a)，(e)のピーク波長位置

を青線で示した． (Reprinted with permission 

from ref 1 Copyright © American Chemical 
Society) 
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図 5. 5. (a) 典型的な添加物金属なしでの Al2O3核生成実験生成物の明視野像．(b) 同一粒子の高

分解能像と，その (c) FFT 解析像．0.292 nm，0.339 nm の格子縞が 70.6°で交差する．それぞれ

δ-Al2O3 (JCPDS card no. 56-1186)の(21�4�)，(212)面に対応する. (Reprinted with permission from ref 
1 Copyright © American Chemical Society) 

KBr 媒質中では，誘電率が異なるため，電磁気的相互作用によって赤外スペクトルのピーク波長

位置，バンド幅，相対強度などは変化する (2 章参照)．41,42 自由浮遊状態で測定した赤外スペクト

ルでは 12.2 µm に見られた吸収帯は，KBr 媒質中では 0.3 µm 長波長側へシフトしている．また，自

由浮遊状態で測定した赤外スペクトルでは他の吸収帯と重なっていたと考えられる吸収帯が，KBr
媒質中では 13.1 µm に現れている．一方，その他の微細な吸収帯は，そのようなピーク波長位置の

シフトを示さない．媒質中でのピーク波長位置のシフトが独立しており，これらの吸収帯の起源が異

図 5. 6. 添加物金属なしでの Al2O3核

生成実験生成物を KBr 媒質中に分散

し測定した赤外スペクトル (赤線) と，
自由浮遊状態で測定した赤外スペクト

ル (黒線)．微細な吸収帯のピーク波

長位置は，グレーの線で示すように

KBr 媒質中でもシフトしていないことが

分かる．(Reprinted with permission from 

ref 1 Copyright © American Chemical 
Society) 
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なる振動モードであることを示唆している．すなわち，微細な吸収帯の起源となる構造は，Al2O3ナノ

粒子とは異なる誘電率を持ち，Al2O3ナノ粒子中に内包されており，かつサイズが Al2O3ナノ粒子に

比べ十分に小さい体積分率をもつ必要がある．そのような条件を満たす構造として，Al2O3ナノ粒子

中の欠陥が挙げられる．この微細な吸収帯の起源はδ-Al2O3の結晶構造が欠陥を多く含み，複雑な

ために明らかになっていない．先行研究で報告されているAl2O3の赤外スペクトルには，同様の微細

な吸収帯がκ−Al2O3，δ-Al2O3，θ-Al2O3に確認できた．43 このことは，微細な吸収帯が準安定な

Al2O3結晶中に含まれる周期構造に起因することを示唆している．周期的な欠陥構造が，微細な吸

収帯の起源であれば，欠陥に富むδ-Al2O3の結晶構造と整合的である．37  

 ナノ粒子の赤外スペクトルは，温度によっても変化する．α-Al2O3単結晶の光学定数の温度依存性

が求められており，球形のα-Al2O3ナノ粒子の温度が 928 Kから 300 Kへ変化することで，Al-Oの伸

縮振動に対応する吸収帯のピーク波長位置は 12.94 から 12.73 µm へシフトすることが表面モードの

計算から予測されている．44 本研究でみられた 12.4 から 12.0 µm へのシフトは，核生成した直後の

ナノ粒子の温度 (~1000 K) と，十分に冷却されチャンバー内を滞留しているナノ粒子 (300 K) の
温度差によるものだと考えられる．一方，球形α-Al2O3ナノ粒子の13 µm帯の半値全幅 (FWHM) は，

0.73 から 0.26 µm まで縮まることが予測されている．バンド幅の温度依存性が，同等程度であれば，

微細な吸収帯が核生成直後のナノ粒子にも見られるはずである．しかし，蒸発源直上 5 mm で測定

された赤外スペクトルには，微細な吸収帯は見られない．このことは，核生成直後には微細な吸収の

起源となる周期的な欠陥構造が発達していなかったことを示している．つまり，核生成直後の Al2O3

はδ-Al2O3の結晶構造を持っていなかったことが示唆される． 

 本研究で測定された 12 µm 帯の FWHM は，粒子が冷えるにつれ減少した．蒸発源直上 5 mm で

は∆λ = 2.4 µm だった FWHM は，直上 40 mm では∆λ = 2.0 µm まで減少した．これは，ピーク波長

位置のシフトとも整合的である．対照的に，直上 60 mm では FWHM は増加し，加熱終了後に実験

チャンバー内に滞留している粒子は∆λ = 2.7 µm の値を示した．バンド幅の増加が始まった領域は，

δ-Al2O3が発達し始めた領域であり，結晶の対称性が変化したことで，バンドのスプリッティングが起

こったためにバンド幅が増加したと考えられる．均質核生成における進化過程のより詳細な議論は 5. 
3. 4 で行う． 

Mg，Ti，V，Fe，Co，Zn，In と Al の混合粉末を用いた核生成実験では，Al2O3の赤外スペクトルに

大きな変化は見られなかった．一方，Sb，Cr と Al の混合粉末を用いた核生成実験では，生成物の

多形が異なり，赤外スペクトルにも大きな変化が見られた．核生成経路の議論を行うため，本章では

Sb，Cr と Al の混合粉末を用いた核生成実験にフォーカスした． 

 



93 

 

 

図 5. 7. (a) 典型的な Sb と Al の混合粉末を用いた核生成実験生成物の明視野像．(b) 同一粒子

の高分解能像と，その (c) FFT 解析像．0.241 nm，0.233 nm の格子縞が 78.7°で交差する．それぞ

れγ-Al2O3 (JCPDS card no. 50-741) の (222)，(311) 面に対応する. (Reprinted with permission from 
ref 1 Copyright © American Chemical Society) 

5. 3. 2. Sb と Al の混合粉末を用いた Al2O3核生成実験 

Sb と Al の混合粉末を酸素雰囲気下で加熱蒸発し，黄色みがかった白色のナノ粒子が生成した．

Sb は Al よりも高い蒸気圧をもつため，先立って蒸発が始まった．急激に加熱したために，Sb の蒸発

が完了する以前に Al の蒸発が始まったことで同時蒸発が起こった．Sb 酸化物が先立って生成する

様子は，赤外スペクトルからも確認された．図 5. 7に生成物のTEM観察結果を示す．添加物金属な

しでの Al2O3 核生成実験で観察されたδ-Al2O3 と同程度のサイズをもつ球形粒子が観察され，

γ-Al2O3 の結晶構造を持つことが確認された．EDS を用いて，38 個のγ-Al2O3 粒子一つずつの化学

組成分析を行った．𝑪𝑪𝑺𝑺𝑺𝑺，𝑪𝑪𝑨𝑨𝑨𝑨をそれぞれ Sb，Al の原子比率として，Sb の濃度平均を求めたところ，

𝑪𝑪𝑺𝑺𝑺𝑺 (𝑪𝑪𝑺𝑺𝑺𝑺 + 𝑪𝑪𝑨𝑨𝑨𝑨) = 𝟐𝟐.𝟓𝟓⁄ %であった．Scanning transmission electron microscopy (STEM)-EDS マッピ

ングから，最低でも 0.8%の Sb が均質にγ-Al2O3中に分布していることが示唆された．また，0.8%以下

の Sb 濃度をもつ Al2O3ナノ粒子は確認できなかった．コントラストが異なる物質が，こぶ状にγ-Al2O3

ナノ粒子表面に形成している粒子も見られた (図 5. 8)．電子線をこぶにフォーカスし，原子比率を測

定したところ Sb がこぶに濃集していることが明らかになった．一例として，図 5. 8. に示した粒子全体

の Sb 濃度は 6.6%であったが，こぶでは 63.9%であった．前述した平均の Sb 濃度は，表面の Sb に

富む領域も含めた値であり，Al2O3ナノ粒子中に分散している Sb 濃度より大きい値となっているはず

である．よって Al2O3ナノ粒子中には平均，0.8-2.2%の濃度で Sb が分散していることが推測される．

Sb 酸化物の融点 (Sb2O3; 653 K，Sb2O5; 928 K) は Al2O3 (2327 K) に比べ十分に低い．こぶ状の
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Sb に富む領域は，固体化した Al2O3ナノ粒子に溶融した Sb 酸化物が付着して形成した可能性があ

る．Al2O3ナノ粒子中の Sb 濃度は出発物質中の 10%よりも低い．これは，Sb の蒸発が Al よりも先に

始まるためである．EDSから，Alを含まないSb酸化物が生成していることが確認された．ガス中のSb
濃度を直接測定することはできていないが，本実験の生成物は 0.8 から 10%の範囲の Sb 濃度をも

つガスから生成したことが推定できる．

Sb と Al の混合粉末を用いた Al2O3核生成実験において，蒸発源の温度が 2073-2273 K の時の

赤外スペクトルのその場測定結果を図 5. 9 に示す．12 µm帯のピーク波長位置は，核生成直後の上

昇気流中では，蒸発源直上 5 mm から 60 mm で 12.4 から 12.0 µm へシフトし，加熱終了後にチャン

バー内を漂っていたナノ粒子では，11.9 µm へシフトした．δ-Al2O3 にみられた微細な吸収帯は本実

験では見られなかった．Sb が生成物の結晶相へ影響を与え，γ-Al2O3が生成したためである． 

また，Sb 粉末のみを出発物質とし，同一の雰囲気条件下，手順で核生成実験を行った．Sb 酸化

物に起因する 13 µm 帯の吸収が測定された．蒸発源直上 5 mm で，蒸発源温度を徐々に上げてい

った際に測定された赤外スペクトルの時間変化を図 5. 10a-e に示す．13 µm 帯のピーク波長位置は，

蒸発源温度が 806 K から 1842 K へ加熱されることで 12.7 µm から 13.3 µm へシフトした．蒸発源温

度は約 1秒で 800 Kから 2000 Kまで上昇させ，電圧の印加をストップすることで急冷した．加熱終了

後にチャンバー内を漂っているナノ粒子は 13.3 µmにピーク波長を示し，12.8 µm付近に肩が見られ

た (図 5. 10f)．さらに，核生成直後の高温 Sb 酸化物粒子には見られなかった弱い吸収帯が 10.5 
µm，15.8 µm に現れた．ピーク波長位置の温度依存性を考えれば，冷却した粒子は短波長側に吸

収を示すはずであるにも関わらず，高温の時と同程度の波長位置である．このことは，核生成直後と

冷却後で結晶構造が異なることを示している．本実験でみられたドラスティックな赤外スペクトルの変

化は，微視的な構造の変化に因ると考えられる．一方，上昇気流中のスペクトル形状の時間変化は，

図 5. 8. Sb と Al の混合粉末を用い

た核生成実験生成物のうち，表面に

Sb に富むこぶを持つ Al2O3 粒子の

明 視 野 像 ． (Reprinted with 
permission from ref 1 Copyright © 
American Chemical Society) 



95 

 

温度変化に因ると考えられる．蒸発源直上 5 mm の温度は，Sb 酸化物の融点よりも高いため (図 5. 
3.)，核生成直後の Sb 酸化物は溶融していたと推測できる．一般的に，対称性が高い結晶の赤外ス

ペクトルは，非結晶相の赤外スペクトルに比べ複雑な形状となる．核生成過程において Sb 酸化物は

液相として核生成し，自由浮遊状態から結晶化したと考えられる．上昇気流中で見られる Sb 酸化物

の赤外スペクトルは，液相と結晶相の組み合わせであり，生成したナノ粒子の温度履歴を敏感に反

映していると考えられる．生成物を TEM で観察した結果，多くが Sb2O3 結晶であることが分かった．

Sb2O3の核生成実験で測定した赤外スペクトルで見られた吸収帯は，Al2O3の12 µm帯の吸収とはピ

ーク波長位置が異なるため，Sb 酸化物の Sb と Al の混合粉末を用いた Al2O3核生成実験における

赤外スペクトル形状への影響はないと結論した． 

本実験で測定した 12 µm 帯の FWHM は，蒸発源直上 5 mm では∆λ = 2.5 µm だった．直上 20 
mm では∆λ = 2.3 µm に減少し，その後バンド幅は増大した．加熱終了後に実験チャンバー内に滞

留している粒子の赤外スペクトルは∆λ = 5.6 µm の値を示した．前述の通り，冷却に伴うバンド幅の増

大は，より対称性の高い結晶構造へ相転移する際のスプリッティングに因るものであると考えられる． 

また，蒸発源直上 5 mm で測定した赤外スペクトル (図 5. 9a) の形状は添加物金属なしでの

Al2O3核生成実験において蒸発源直上 5 mm で測定した赤外スペクトル (図 5. 4a，図 5. 9 赤線) と
非常によい一致を示す．どちらの実験においても核生成直後は非結晶相の特徴を示し，冷却過程

で異なる結晶構造へと転移したと考えられる．

図 5. 9. Sb と Al の混合粉末を用いた Al2O3

核生成実験おける，その場赤外スペクトル測

定結果．それぞれ，2073-2273 K に加熱した

Ta ボートの直上 (a) 5 mm，(b) 20 mm，(c) 40 
mm，(d) 60 mmで，波数分解能 4 cm–1で測定

した結果．(e)加熱終了後30秒ほど経過してか

ら，チャンバー内を滞留しているナノ粒子の赤

外スペクトルを波数分解能 4 cm–1 で測定した

結果．Sb2O3 による吸収帯を矢印で示す．ま

た，(a)，(e)の 12 µm 帯のピーク波長位置を青

線で示す．添加物金属なしでの Al2O3 核生成

実験で蒸発源直上 5 mm で測定したスペクト

ルを赤線で示す．(Reprinted with permission 
from ref 1 Copyright © American Chemical 
Society) 
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図 5. 10 蒸発源の温度を上げていった時の Sb 酸化物の 13 µm 帯の時間変化．赤外スペクトルは

蒸発源温度の平均がそれぞれ (a) 806 ，(b) 1036，(c) 1383，(d) 1675，(e) 1842 K の時のもの． (f) 
加熱終了後 30 秒ほど経過してから，チャンバー内を滞留しているナノ粒子の赤外スペクトル．

(Reprinted with permission from ref 1 Copyright © American Chemical Society) 

 

5. 3. 3. Cr と Al の混合粉末を用いた Al2O3核生成実験 

Cr と Al の混合粉末を酸素雰囲気下で加熱蒸発した結果，緑がかった白色の粒子が生成した．生

成物を採取し，TEM 観察した結果，添加物金属なしでの Al2O3 核生成実験で得られた粒子と同等

のサイズを持ったナノ粒子が生成したことを確認した．一方，添加物金属なしでの Al2O3核生成実験

では見られなかった，角張ったファセットのある粒子が多く観察された．典型的な TEM 像を図 5. 11
に示す．格子縞の間隔と，交差角度からθ-Al2O3 (JCPDS card no. 35-121) が生成していることが分

かる． 
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図 5. 11(a) 典型的な Cr と Al の混合粉末を用いた核生成実験生成物の明視野像．(b) 同一粒子

の高分解能像と，その (c) FFT 解析像．0.251 nm，0.271 nm の格子縞が 61.5°で交差する．それぞ

れθ-Al2O3 (JCPDS card no. 35-121) の (111�)，(202�) 面に対応する. (Reprinted with permission 
from ref 1 Copyright © American Chemical Society) 

EDS を用いて，ファセットをもつ粒子一つずつの化学組成分析を行った．27 個の粒子に対し，分

析を行い，𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶を Cr の原子比率として，Cr の濃度 𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶 (𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶 + 𝐶𝐶𝐴𝐴𝐴𝐴)⁄  を算出した．平均 6.4%であり，

Cr 濃度は 0.5 から 22.8%までの値をとった．Cr2O3が少量含まれている可能性がある，アグリゲイトに

対しても同様に化学組成分析を行った．結果，5%から 20%の値が得られ，個々の粒子に対する測

定と整合的であった．出発物質に比べ Cr の濃度が減少している理由は，蒸発が起こる前に酸化し

たためであると考えられる．STEM-EDS マッピングを行い，Cr が Al に対し均質に分散していることを

確認した (図 5. 12)．これは (Al, Cr)2O3が生成している可能性を示している．また，固溶した Cr がフ

ァセットをもつθ-Al2O3 の生成過程に影響したと考えられる．Al2O3 の融点以上に加熱されるプラズマ

中で Al，Cr を含むハライドの酸化を経て，Cr2O3 との固溶体を形成したθ-Al2O3 が生成することが報

告されている．45 本実験と同様のメカニズムで生成物の結晶多形が変化している可能性がある．
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Cr と Al の混合粉末を用いた Al2O3核生成実験において，蒸発源の温度が 2073-2273 K の時の

赤外スペクトルのその場測定結果を図 5. 13 に示す．12 µm 帯のピーク波長位置は，核生成直後の

上昇気流中では，蒸発源直上 5 mmでは 12.0 µmであったが，加熱終了後にチャンバー内を漂って

いたナノ粒子では，11.6 µm へシフトした．δ-Al2O3 にみられた微細な吸収帯は本実験では見られな

かった．また，蒸発源直上 5 mm で測定した赤外スペクトル (図 5. 13a) の形状は，Sb と Al の混合

粉末を用いた Al2O3核生成実験の時とは異なり，添加物金属なしでの Al2O3核生成実験で得られた

赤外スペクトル (図 5. 13 赤線) とは明らかに異なる．

図 5. 12. Cr と Al の混合粉末を用いた核生成実験生成物

の，155 × 155 nm2 の STEM-EDS マッピング像．赤は Al，
緑は Cr に対応する．中心の粒子は全体 8.1%の Cr 濃度を

示す．Al と Cr の明度が高い点が一致しており，CrがAl2O3

中に均質に分散していることを示している．(Reprinted with 
permission from ref 1 Copyright © American Chemical 
Society) 

図 5. 13. Cr と Al の混合粉末を用いた Al2O3

核生成実験における，その場赤外スペクトル

測定結果．それぞれ，2073-2273 K に加熱さ

れた Ta ボートの直上 (a) 5 mm，(b) 20 mm，

(c) 40 mm，(d) 60 mm で，波数分解能 4 cm–1

で測定した．(e)加熱終了後30秒ほど経過した

後に，チャンバー内を滞留しているナノ粒子の

赤外スペクトルを波数分解能 0.5 cm–1 で測定

した．冷却過程で現れる 13.5 µm の吸収帯を

矢印で示した．また，(a)，(e)の 12 µm 帯のピ

ーク波長位置を青線で示す．添加物金属なし

でのAl2O3核生成実験で蒸発源直上 5 mmで

測定したスペクトルを赤線で示す．(Reprinted 
with permission from ref 1 Copyright © 
American Chemical Society) 
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また，Cr 粉末のみを出発物質とし，同一の雰囲気条件下，手順で核生成実験を行った (図 5. 14)．
Cr2O3が生成し，上昇気流中，及び加熱終了後に，チャンバー内を滞留しているCr2O3ナノ粒子の赤

外スペクトルが 14 µm から 17 µm に吸収を示すことが明らかになった．Al2O3の 12 µm 帯の吸収とは

重複しないため，Cr と Al の混合粉末を用いた Al2O3核生成実験における Cr2O3の赤外スペクトル形

状への影響は無視できる． 

KBr 錠剤法を用いて同一試料の赤外スペクトルを測定した (図 5. 15) ところ，ピーク波長位置は

それぞれ 11.6 µm から 12.0 µm，13.5 µm から 13.7 µm，16.7 µm から 17.0 µm へシフトしており，添

加物金属なしでの Al2O3核生成実験で測定された微細構造とは起源が異なることが分かる．このこと

は，これらの吸収帯がθ-Al2O3 に特有のものであることを示唆している．加熱終了後にチャンバー内

を滞留している Al2O3ナノ粒子の赤外スペクトル (図 5. 13e) に見られる，13.5 µm の吸収帯は冷却

過程で鮮明になる．このことは，冷却過程において 13.5 µm の吸収帯の起源となるθ-Al2O3構造が発

達したことを示唆している．

 

図 5. 14. Cr 粉末のみを用いた Cr2O3核生成実験おける，その場赤外スペクトル測定結果．それぞ

れ，2073-2273 K に加熱された Ta ボートの直上 (a) 5 mm，(b) 20 mm，(c) 40 mm，(d) 60 mm で，波

数分解能 4 cm–1で測定した結果．(e)加熱終了後 30 秒ほど経過した後に，チャンバー内を滞留して

いるナノ粒子の赤外スペクトルを波数分解能 0.5 cm–1 で測定した結果．(Reprinted with permission 
from ref 1 Copyright © American Chemical Society) 
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5. 3. 4. 核生成過程の考察 

2000 K 以下の酸化雰囲気中で，十分な O2が供給された場合の Al の安定構造は (Al2O3)n であ

り，46 本実験では核生成以前に酸化は完了すると考えられる．単位時間，単位面積に入射する分子

数は以下の表式で与えられる: 

𝐽𝐽𝑖𝑖𝑖𝑖 =
𝑃𝑃

√2𝜋𝜋𝜋𝜋𝜋𝜋𝜋𝜋
 , 

ここで P は材料分子の分圧，m は材料分子の質量，k はボルツマン定数，T はガスの温度である．こ

こで，Al の 2000 K における平衡蒸気圧 519 Pa を Al2O3の分圧 P，Al2O3分子の質量 m，と核生成

温度 T を 1000 K と仮定すると， Jin = 3.0 × 1024 molecule m–2 s–1 が得られる．密度を 3.2 g cm–3とす

れば直径 1 nm の衝突断面積に直径 6 nm の球形粒子に相当する数の分子が 10-3 s 間に入射する

ことになる．臨界核サイズを超えればほとんどすべての衝突分子が取り込まれると考えると，核生成

直後にガス中の材料分子は急激に成長し 10-100 nm サイズに達し，気相中の材料分子は使い果た

されてしまうことが推定される．そのため，蒸発源直上 5 mm のところでは核生成は完了していると考

えられる． 

また，自由浮遊中のナノ粒子の冷却のタイムスケールはガス分子との衝突頻度で決まり，以下の表

式で与えられる: 47 

𝜏𝜏𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 =
2𝜌𝜌𝑑𝑑𝑐𝑐𝑝𝑝𝑟𝑟
3𝑛𝑛𝑛𝑛𝑣̅𝑣

 

ここでは粒子の温度が十分にガスの温度より高い時を仮定している．ここで粒子の密度ρd を 3.2 g 
cm–3，比熱 cpを Al2O3融液の比熱 4.1-8.9 × 10-4 J kg-1 K-1，48 粒子半径 r を TEM 観察から求めた平

図 5. 15. Cr と Al の混合粉末を用いた Al2O3

核生成実験の生成物を KBr 媒質中に分散し

測定した赤外スペクトル (赤線) と，自由浮遊

状態で測定した赤外スペクトル (黒線)．KBr
媒質中でピーク波長位置がシフトしていること

が分かる．(Reprinted with permission from ref 
1 Copyright © American Chemical Society) 
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均粒径 50 nm，全圧 4.0 × 104 Pa の雰囲気ガスの数密度，𝒗𝒗� を分子の平均速度とする．1000 K の雰

囲気ガス中ではτcool ≈ 1 × 10-6 sと計算できる．酸化熱や潜熱などで核生成直後の粒子が加熱されて

も，すぐさま粒子は冷却されガスと同じ温度になることが分かる．粒子の温度をガスと同一 (図 5. 3) 
だと考えると，煙の対流速度 (10-15 cm s-1) から核生成直後のナノ粒子の冷却速度は 1000 K s-1か

ら 5000 K s-1であることが推定される．また，5 mm から 60 mm で測定された赤外スペクトルの変化は

~0.1 s間で完了する現象であることが分かる．また，蒸発源から数mmの領域でガスの温度は蒸発源

に比べ急激に下がり (~1000 K)，ガスの温度が蒸発源温度より高温にはならないことが二波長干渉

計を用いて調べられている．49従って，核生成が起こった温度は Al2O3の融点 (2327 K) より数 100
から 1000 K 程度，低温であることがわかる． 

同様のガス中蒸発法を用いた実験では，臨界核サイズは数個の分子，原子から成ることが知られ

ている．50,51 また，レナード-ジョーンズ粒子を用いた均質核生成過程の分子動力学シミュレーション

では，臨界核サイズは 10 個ほどであることが示されている．52–54 そのため，本実験においても，臨界

核サイズは数 10 個以下であることが予測される．レーザーアブレーションで生成したアモルファス

Al2O3の熱量分析から，25ナノ粒子の形を球形，アモルファスの密度 3.2 g cm–3を仮定した場合，5.1 
nm 以下のサイズでは非結晶相が安定相であることが示されている．これはアモルファスの表面自由

エネルギー0.97 ± 0.04 J m-2が結晶の表面自由エネルギー1.5-2.64 J m-2に比して，24,40,55小さいため

である．直径 5.1 nm の球形粒子は~103個の分子から成る．このサイズは本実験における臨界核サイ

ズに比べ，数桁大きい．従って，核生成直後に非結晶相が生成することが熱力学的に支持される．

非結晶相から，δ-Al2O3，γ-Al2O3，θ-Al2O3 が生成するプロセスは，過冷却液体の固化過程とも類似

である．35,56Al2O3 メルトのアトマイゼーションでは，本実験と同程度の冷却速度でδ-Al2O3，γ-Al2O3，

θ-Al2O3 が生成し，粒子サイズと最終的な結晶多形の関係性が示唆されている．35 一方，アモルファ

ス固体粒子の加熱結晶化過程では，δ-Al2O3 は常にγ-Al2O3 を経て生成する．57 各相が直接生成す

る本研究の描像は，加熱結晶化過程とは異なる． 

非結晶中の結晶成長速度は以下の表式で与えられる：58 

w =
𝐷𝐷

𝛺𝛺1 3⁄ �1 − exp (−
∆𝐺𝐺𝑣𝑣
𝑘𝑘𝑘𝑘

)�, 

ここでD は自己拡散係数，Ω はAl2O3 molecule (8 × 10-30 m3) 体積，∆Gvは1分子あたりの自由エネ

ルギー差である．非結晶相と結晶相のクラジウス-クラペイロンの式から，∆Gvを以下の表式で求める

ことができる:59 

∆𝐺𝐺𝑣𝑣 = 𝑞𝑞
𝑇𝑇𝑚𝑚 − 𝑇𝑇
𝑇𝑇𝑚𝑚

, 
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ここでq は1分子あたりの結晶化の潜熱，TmはAl2O3の融点 (2327 K) である．qを， α-Al2O3と

δ-Al2O3
37 のエンタルピー差 (8 × 10-21 J) と融液とα-Al2O3

60 のエンタルピー差 (9.16 × 10-20 J) を

用い，δ-Al2O3が融液中から生成する際の潜熱を間接的に求めた． 

 Al2O3融液の粘性の温度依存性は，静電浮遊法を用いて2190-2500 Kの範囲で求められている．61

その関係性を外挿し，1000 Kの融液での粘性を推定し，結晶の成長速度の計算に用いた．それに

より，ストークス-アインシュタインの関係式から，自己拡散係数Dが見積もれる．また，粘性の値を

105-1010 Pa sの範囲で変化させ，成長速度を計算した．最低でも100 nm s-1の成長速度がなければ，

TEM観察で見られた結晶のサイズは説明できない．求めた過冷却液体，及び105 Pa sの粘性流体中

でのδ-Al2O3成長速度を図5. 16に示す．過冷却Al2O3融液は粘性が低く，1000 Kまで冷却したとして

も，本研究で観察された結晶化速度を説明できることが分かった．一方，105 Pa s以上の粘性流体中

では，成長速度が説明できないことが分かる．一般的なガラス転移点での粘性は105 Pa sよりも数桁

も大きいため，粘性の観点から，核生成直後に現れた非結晶相からの結晶化は液体的 (liquid-like) 

な振る舞いと言える． 

 

図 5. 16 (a) 1000 K の過冷却液体，(b) 105 Pa s の粘性流体中でのδ-Al2O3の成長速度の推定．赤

線は生成した結晶のサイズを説明するために，最低限必要な成長速度．(Reprinted with permission 
from ref 1 Copyright © American Chemical Society) 
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本研究で測定した，第一段階で非結晶相の核生成がおこり，第二段階で結晶化がおこるプロセス

はオストワルドの段階則と整合的である．19 また，様々な実験系とも共通点が見られる．タンパク質の

結晶化過程では，液液相分離によってタンパク質分子の濃集した液滴 (Dense Liquid) が中間相と

して現れるプロセスが提案されている．12,13タンパク質結晶について提案された Dense Liquid は，ヘ

テロポリアニオン 8 やコロイド結晶 15 の生成過程とも類似性が指摘されている．直接的な証拠は得ら

れていなかったが，近年，スピノーダル分解を経た溶液からの金，銀ナノ粒子の核生成過程が TEM
観察され，liquid-like な中間相の存在が確認された．15 これらの実験はすべて各実験系に特有のも

のである．本研究では，核生成直後の数十ナノメーターサイズの粒子が非結晶相の赤外スペクトル

の特徴を示し，冷却過程において急速な結晶化を観察した．非結晶相は液体状粒子であると結論

する．液体状粒子の均質核生成は前章までのシリケイト，チタニアの核生成過程の議論とも整合性

がある． 

また，本研究では気相から生成した液体状粒子から，異なる結晶相が発達したために，赤外スペ

クトル形状の変化プロセスにも違いが見られた．γ-Al2O3 のブロードな赤外スペクトルはδ-Al2O3 の生

成途中で測定されることはなかった．加熱結晶化過程でのγ-Al2O3 からδ-Al2O3 への相転移は通常

1100 K 以上の高温で 1 時間以上の時間を要する．23従って，活性化エネルギー障壁を超えるのに，

高温と長い待ち時間を要する固相-固相転移は，本実験では起こり難い．これらのことから，添加物

金属なしでのAl2O3核生成実験ではδ-Al2O3が核生成直後の液体状粒子から直接核生成したと考え

られる．Al2O3 の熱力学的な安定性はα-Al2O3>θ-Al2O3>δ-Al2O3>γ-Al2O3>非結晶である．δ-Al2O3 が

生成する際にγ-Al2O3 をスキップしたことになる．また，θ-Al2O3 が生成する際にもδ-Al2O3，γ-Al2O3 は

見られていない．以上のことから，私は過飽和気相からの均質核生成過程は，二段階過程でのみ進

行すると結論付けた．第一段階で液体状粒子が生成し，第二段階でカイネティクス的に生成しやす

い結晶またはアモルファスが生成する．固相-固相転移が起こり難いため，三段階以上のプロセスは

取り得ない．模式図を図 5. 17 に示す．また，液体状粒子に溶解した Sb，Cr が結晶の核生成頻度に

影響を及ぼし，最終的な結晶構造，形を変化させたと考える．取り込まれた Sb，Cr によって，各結晶

相間の相対的な熱力学的安定性に変化がある可能性は除けない．しかし，本研究で得られた二段

階で核生成過程が進行するという知見は，静的な熱力学的安定性とは関係なく得られた結論である．

従って本研究では，生成物の熱力学的性質には着目しない． 
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図 5. 17 Al2O3二段階核生成過程の模式図．(Reprinted with permission from ref 1 Copyright © 
American Chemical Society) 

5. 3. 5. なぜα-Al2O3が生成しないか 

δ-Al2O3，θ-Al2O3 が生成する過程でγ-Al2O3 の赤外スペクトルが測定されることはなかった．より安

定なδ-Al2O3，θ-Al2O3 が液体状粒子から直接核生成できるのは，液相の過冷却度が大きく，その分

大きな駆動力が働いたからである．一方，最安定相であるα-Al2O3 は観察できなかった．これは

α-Al2O3 が核生成するためのエネルギー障壁が他の結晶に比べ大きいためであると考えられる．非

接触条件下，2500 K で保持した Al2O3融液の中性子線回折から，融液中の Al は四配位，五配位，

六配位の AlO4，AlO5，AlO6 の構造を主にとり，それぞれ 62%，24%，2%の割合を取ることが報告さ

れている．62また，Ansel et al.，Skinner et al.は溶融したAl2O3の構造がAlO4，AlO5に支配されること

を示した．63,64AlO4，AlO6 が構造中に含まれる結晶の赤外スペクトルから，経験的に AlO4 に起因す

る Al-O 伸縮振動は 11.1-13.3 µm，AlO6に起因する Al-O 伸縮振動は 11.3-18.2 µm に現れることが

古くから指摘されている．30,65,66本研究で測定された液体状粒子の赤外スペクトルはすべての実験で，

12 µm帯の吸収が 15-18 µm帯の吸収よりも卓越している．このことは，液体状粒子が主にAlO4四面

体で構成されていることを示唆している．また，冷却過程で 12 µm帯に比べ 15-18 µm帯の吸収が大

きくなることから，結晶化に伴いAlO6八面体の割合が増加していることが示唆される．CrとAlの混合

粉末を用いた Al2O3 核生成実験では，核生成直後の液体状粒子に起因すると考えられる赤外スペ
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クトルの形状がその他の実験とは異なった．これは，Cr の影響によって AlO4，AlO5，AlO6 の割合が

変化し，結果として核生成する多形が変化した可能性を示している．本研究で観察された液体状粒

子が，加熱溶融によって得られる融液と同一のものとして扱ってよいのかは明らかではない．また

AlO4，AlO5，AlO6 の割合の温度依存性なども不明だ．非結晶中にのみ安定に存在する AlO5 の赤

外スペクトルも不明であり，本研究でこれ以上詳細な議論は行えない．しかし，本研究を始め，気相

や溶液からの核生成を経て生成することが知られるγ-Al2O3，δ-Al2O3，θ-Al2O3 は 25-50%の AlO4 四

面体で構成されており，22,37 AlO6 八面体のみから構成されるα-Al2O3 に比べより低い活性化エネル

ギーで核生成できることが推察される．α-Al2O3の核生成に必要なより高い活性化エネルギー障壁を

乗り越えるには，より高温，つまり低過冷却状態で核生成する必要があり，核生成の待ち時間も長く

なる．気相からの均質核生成過程でα-Al2O3 を生成するには，核生成直後の液体状粒子が高温で

保たれなければならない．α-Al2O3の核生成について，次章でより詳細に議論する． 

5. 3. 6. 二段階核生成過程の一般性 

均質核生成のエネルギー障壁を乗り越えるためには，非常に大きな過飽和が必要になる．高過飽和

蒸気中では，臨界核サイズが小さくなり，数個から十数個になる．このサイズは複数の難揮発性物質 
(Al2O3

25，TiO2
67，ZrO2

68) について，非結晶相と結晶相の安定相のクロスオーバーが起こるナノメー

トルサイズよりも桁で小さい．非結晶ナノ粒子の熱力学的な安定性は，多くの物質で未知であるが，

難揮発性物質の結晶相が，気相から直接核生成するケースは，仮に存在したとしても稀であることが

推察される．低過飽和条件でのレナード-ジョーンズ粒子のモンテカルロシミュレーションでは，気相

からの核生成が二段階過程を経ておこることが示されている．69 一方，氷については核生成温度が

下がる，より高過飽和な環境では直接結晶相が生成することが示唆されている．17,18 本研究では極

端に過飽和度が高い条件で実験が行われているにも関わらず，核生成が二段階過程を経ているこ

とが示された．このことは，本研究よりも過飽和度が低い条件で進行する，工業的なナノ粒子合成手

法や，宇宙での高温凝縮ダストの生成過程における核生成が二段階過程であることを示している．さ

らに，溶液中の塩，8,70 有機物，10 タンパク質，12,13 コロイド系 14,15 などで観察される核生成過程とも共

通している．本研究は気相から核生成が二段階プロセスであることを言及した，初めての報告であ

る． 

5. 4. 結論 

その場赤外スペクトル測定法により，高過飽和気相中でAl2O3の均質核生成が二段階過程を経て

進むことを明らかにした．第一段階では液体状粒子が，融点よりも低温で核生成する．その際の臨

界核サイズは分子数十個以下であり，核生成後は 10−3 s で数十ナノメーターまで成長する．それに

伴って，材料となる気相中の分子はすぐさま使い果たされる．液体状粒子は蒸発源周りの対流に乗

って上昇し，非接触状態のまま冷却される．冷却過程で，液体状粒子は~0.1 s 以下で結晶化する．

液体状粒子を融液と同様に扱うならば，冷却に伴う過冷却度の増大によって液滴中で結晶化が起こ

ると解釈できる．液体状粒子中での結晶化は，最終的な結晶多形に関わらず一段階で進む．高温と
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長い待ち時間が求められる固相-固相転移は本実験系では起こらない．これらの結果は，前章まで

の Mg2SiO4，TiO2 の核生成実験で測定された結果と整合的だ．第一段階で気相から核生成する液

体状粒子は，最終生成物である結晶の多形，形，化学組成などに対し決定的な影響を与える．その

ため，工業的な物質合成，星周環境でのダスト凝縮，星間空間での化学進化などの幅広い分野にと

って，本研究の知見は有用である． 
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第 6 章 微小重力下でのアルミナ (Al2O3) の核生成実験 

 

6. 1. はじめに 

 晩期型巨星は星間空間への主なダストの供給源のひとつであり，星周環境でのダスト形成は星間

空間での化学進化初期過程の鍵を握っている．これまで，星周ダストシェルの内縁部は中心星の半

径に対して数倍の距離のところにあると考えられてきた．1 しかし，近年の電波干渉計による観測で，

複数の AGB 星周ダストシェルの内縁部が星の半径に対して二倍以下の距離に位置することが示さ

れた．2同時に，可視光の散乱特性から~300 nmという非常に大きなダストの粒径が予測されている．

内縁部は高温であり，昇華に耐えうる物質は限られる．また，可視光の吸光度の高い物質は中心星

からの輻射圧によって飛ばされてしまう．アルミナ（Al2O3）ナノ粒子は中心星からの熱による昇華，お

よび輻射圧に耐えうる鉱物のひとつである．また，Al2O3 ナノ粒子は最初に核生成する物質の最有力

候補であり，Al2O3 ナノ粒子の表面にシリケイトが不均質核生成するモデルも提案されている．3,4 酸

素同位体比異常から，AGB 星起源とされるミクロンサイズの Al2O3 粒子が始原的コンドライト隕石中

から多数見つかっており，5Al2O3 粒子が星周環境で生成することを強く支持する．一方，典型的な星

周環境を想定すると，ミクロンサイズまでAl2O3粒子が成長するためには105年という極端に長い時間

が必要であり，6 これは通常のダスト凝縮モデルとは乖離している．成長の第一段階である核生成過

程の解明は，モデルとの乖離を補正する鍵である． 

また，星周環境に Al2O3粒子が存在することを示すには，赤外スペクトルから直接同定する必要も

ある．Al2O3 は多くの多形を示し，赤外スペクトルフィーチャーは多形によって異なる (第五章参照)．
酸素原子が，六方最密充填に配列するα-Al2O3 と面心立方に配列するγ−，δ−，θ−Al2O3 では赤外ス

ペクトル形状は劇的に異なる．7ブロードな吸収をもつアモルファス，γ−Al2O3は，赤色巨星やAGB星

の 10-20 µm の減光に寄与すると考えられている．8–10 一方，鋭い吸収をもつと考えられている

α-Al2O3は，低質量放出率の AGB 星に観測される 13 µm 未同定バンドの起源物質として提案され

ている．11,1213 µm 未同定バンドは，形状からダストに起因することが示唆されており，ダストシェルが

光学的に薄い段階で発達するため，最初期に核生成するダストとの関連が指摘されている．13,14 ミー

理論を用いて，光学定数から計算されたα-Al2O3の赤外スペクトルは，サイズ分布，12温度，15結晶の

異方性 16などのパラメータを振ることで 13 µmバンドの再現に成功している．しかし，実験室で測定さ

れている赤外スペクトルは極端にバンド幅が広く，観測スペクトルの半値全幅 (full width at half 
maximum; FWHM)，0.5-1.0 µm17を全く再現できていない．自由浮遊状態で測定された赤外スペクト

ルであっても FWHM は∆λ = 6.0 µm であり，計算との乖離が大きい．18実験室で均質なα-Al2O3ナノ

粒子を作ることは容易でなく，計算結果の検証はできていない (第二章参照)．そのため，13 µm バ

ンドが同定されたとは言い難いのが現状だ． 
地上での均質核生成実験では，安定相であるα-Al2O3 を合成することはできなかった (第五章参
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照)．この原因として，地上では蒸発したガスが対流によって急冷されることが挙げられる．13 µmバン

ドの議論を行うためには，AGB星周のようにガスがゆっくりと冷却される環境で，Al2O3の核生成過程

を調べる必要がある．本研究では，星周環境を模擬するため，観測ロケットの弾道飛行で得られる数

分間の微小重力環境を利用し，Al2O3 の核生成実験を行った．その場赤外スペクトル測定法を用い，

自由浮遊状態の Al2O3ナノ粒子の赤外スペクトルを測定し，13 µm バンドの同定を試みた． 

6. 2. 実験方法 

  

図 6. 1. 円形ベースプレート (φ420 mm) 上に設置した実験チャンバーと，オフナー型の波長分

散型赤外分光光度計の光路の模式図．回折格子(cg) で分光された光が赤外線カメラ (IR cam) 

基板上で結像する．Al線が巻かれた長さ67 mm, φ0.2 mmのTa蒸発源 (ev) を実験チャンバー (ec) 

内に太線で示した．その他のラベルは以下の通りである: c,赤外カメラコントローラー; e, 電極; 

f, 赤外フィルター; g, ガスライン; i, インターフェイス接続; l, 赤外線光源; m, ミラー; o, 光

学ファイバー; s, スリット; t, 熱電対; v, 真空ゲージ; cam, CMOS カメラ; py, 放射温度計; sm, 

球面ミラー; tm, トロイダルミラー; va, バルブ; vp, ビューポート; z, ZnSe 製ビューポート． 
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前章までに赤外スペクトルその場測定の有用性を示してきた．本研究では，実験チャンバーと赤

外分光光度計を一対とした実験装置 IRC を開発し，観測ロケット S-520-30 号機に搭載した．地上実

験ではフーリエ変換型赤外分光光度計 (FT-IR) を用いてきたが，打ち上げ時の振動，衝撃に耐え

うる分散型の赤外分光光度計を採用した．装置の模式図を図 6. 1，外観を図 6. 2 に示す． 

SiC 棒 (IRH-1, Siliconit Corp.) を電気抵抗加熱し，スリットから射出する光を光源とした．実験チャ

ンバーを通過した赤外光は，凹面鏡で反射し，光源直下の直角プリズムミラーに集光する．赤外光

はチャンバー内を往路/復路で 2 回通過するため，実験生成物の柱密度を稼ぐことができる．実験チ

ャンバーのビューポートには 9-14 µm での透過率の高い ZnSe 窓を用いた．反射した光はオフナー

図 6. 2. 円形ベースプレート上に設置した実験チャンバーと，オフナー型の分散型赤外分光光度計

の光路の模式図．φ420 mm． 
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型の分散型赤外分光光度計に入射する．分散型赤外分光光度計は球面鏡，回折格子，平面ミラー，

赤外線カメラ (C200C, Nippon Avionics Co., LTD) で構成され，検出器アレイ上にスペクトルを結ぶ．

検出器アレイの長辺 300 pixel が波長分散方向 8.0 µm に対応するよう設計し，短辺 240 ピクセルに

入射した信号を積算することで赤外スペクトルを得た．検出器アレイ上のピクセルと波長を対応付け

るため，ポリスチレン標準試料の赤外スペクトル（吸収帯：13.7 µm）を本分光計とFT-IR (Perkin Elmer, 
Spectrum 400)でそれぞれ測定した．FT-IRで測定された波長位置と一致するよう，13.7 µm吸収帯の

半値幅中心 13.72 µm から，検出器アレイ上の波長 1 点を決定した．300 pixel が 8.0 µm に対応する

と仮定すれば，本実験で得られる赤外スペクトルを 11.2-19.2 µm に対応付けることができる．ミラーと

アレイの距離の位置精度± 0.2 mm から，波長の誤差は± 0.02 µm 程度である．検出器アレイによるス

ペクトル測定の時間間隔は 0.1 s である． 

Al 線 (径 0.1 mm，長さ 100 mm，純度 99.99 %) を Ta 線 (径 0.2 mm，長さ 100 mm，純度

99.95 %) に巻き付け，銅製の電極に接続した．Ta 線はコの字に曲げてあり，光路に沿って 70 mm
の領域に Al 線を均等に巻き付けた．実験チャンバーは，観測ロケットの頭頂部を開くことなくターボ

分子ポンプ (50 L/s) に接続できる．打ち上げ直前まで 1.0 × 10–4 Pa 以下で排気した後，O2 (純度

99.9%)，Ar (純度 99.9999%) ガスを封入した．2.0 × 103 Pa まで O2 ガスを封入した後に，全圧が

4.0 × 104 Pa に到達するまで Ar ガスを導入した．ガス圧は隔膜真空計 (GM-1000, ULVAC Kiko 
Inc.) で測定した．実験チャンバー内部の模式図を図 6.3 に示す． 

搭載直前の実験装置の外観写真を図 6. 4 に示す．IRC の他に，実験チャンバーとマッハツェンダ

ー型干渉計を一対とした実験装置が二組搭載されており，うち一つは IRC と同じ条件で実験を行っ

た． 

図 6. 3. 実験チャンバー内部の模式図．光源から射出した赤外光は，実験チャンバーを通過

し，球面ミラーで反射し，再び実験チャンバーを経て平面ミラーに集光する．ミラーに当たった光

は紙面手前側へ反射され，分散型赤外分光光度計へ入射する． 
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観測ロケット S-520-30 号機は 2015 年 9 月 11 日 20 時 00 分 00 秒 (日本標準時) に内之浦宇宙

空間観測所から上下角 78 度で打ち上げた．実験中のチャンバー内部の圧力変化は，圧力計 
(HAV-60KP-V; Sensez Co.) を用いて記録した．重力加速度の変化を，ベースプレート二段目に設

置した加速度計 (Model 2470-002; Silicon Designs Inc.) で測定した．図 6. 5 に圧力と重力の時間

変化を示した．打ち上げ後 50 秒に赤外スペクトル測定実験用のバックグラウンド測定を開始した．同

90秒後に直流電圧を徐々にかけ始め，蒸発源を電気抵抗加熱し，実験物質であるAl を蒸発させた．

蒸発源温度は放射温度計 (ISQ5-LO, Hazama Sokki Co.) でモニターした．また，蒸発源と銅電極

の接続部の温度を K 熱電対で測定した．蒸発の様子は CMOS カメラ (MS-M33WT3, Moswell) で
観察し，打ち上げから 97-100 秒の時点で蒸発源が焼き切れるところが確認された．その後，ロケット

は 283 秒に最高高度 312km に達した後，内之浦南東の海上に予定通り落下した． 

図 6. 4. 搭載実験装置メイン部外観．上か

ら二段は，実験チャンバーとマッハツェン

ダー型干渉計を一対とした実験装置が

搭載されており，三段目に IRCが搭載され

ている．加速度計が二段目に設置されて

いる． 
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図 6. 5. 打ち上げ時刻を 0 s としたときの，(a) 核生成実験前後のチャンバー内の圧力変化．90-105 
s の間に圧力変化が見られ，実験終了後には圧力が減少する．(b) 打ち上げ 50 秒前から 200 秒ま

での重力加速度．A; 打ち上げ前，B; 打ち上げ，C; エンジン鎮火，D; ヨーヨーによるデスピン，E; 
ノーズコーン開頭と，燃料切り離しに伴う重力加速度の変化． 

6. 3. 結果と考察 

 打ち上げ後 90-115 秒の間に，赤外スペクトルの形状の時間変化が測定された．赤外スペクトルの

形状から複数の段階に分類した．各ステージの平均化した赤外スペクトルを図 6. 6 に示す． 
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図 6. 6. (左) 打ち上げ後 (a) 92.4-96.5，(b) 97.6-100.2，(c) 103.0-104.5，(d) 105.6-109.7 秒で積算し

た赤外スペクトル．縦軸は信号強度で，ベースラインの変動が見られた．オフセットはしていない．

(右) 92.4-96.5 秒のスペクトル (a) をバックグラウンドとして，吸光度を計算した赤外スペクトル．

(b´)-(d´) (b)-(d) に対応する吸光度．13.5-6 µm に現れた (d´) の吸光帯は数十秒間残った．(e´) 
109.9-114.0 秒の赤外スペクトル． 
打ち上げ後 92.4-96.5 秒の赤外スペクトル 32 点を積算し，バックグラウンドとした (図 6. 6a)．

96.5-97.4 秒の赤外スペクトルは，バックグラウンドスペクトルと同じ形をしていたが，ベースラインの上

昇が見られたため，除外した．打ち上げ後 97.6-100.2 秒の蒸発直後の赤外スペクトルには 12-13 µm
付近にピークを持つブロードな膨らみが見られる (図 6. 6b)．打ち上げ後 100.2-103.0 秒の赤外スペ

クトルは，極端に変形しており，ベースラインも大きく変動したため，図示していない．焼切れた蒸発

源が漂っているのがCMOSカメラで確認されたことから (図 6. 7)，この変動は高温のフラグメントが光

路に侵入したためと考えられる．103.0 秒以降，同様なベースラインの変動は見られない．打ち上げ

後 103.0-104.5 秒の赤外スペクトル (図 6. 6c) と，打ち上げ後 97.6-100.2 秒の赤外スペクトルを比較

すると，ベースライン全体は減衰しているが，赤外スペクトルの形状は一致している．打ち上げ後

104.0 秒から 13.5-6 µm に鋭い吸収が現れる．この吸収は数十秒間，変化しなかった．各時間のスペ

クトル (F) とバックグラウンドスペクトル (FBG) から，打ち上げ前に光源を隠して測定したバックグラ

ウンドスペクトル (Fbl) を差し引き，サンプルの吸光度を計算した; 
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� 

各ステージで積算した吸光スペクトルを図 6. 6 (右) に示

した．13.5-6 µm の鋭い吸収に先立って，ブロードな盛り

上がりが現れる．スペクトルの形状は非結晶 Al2O3 ナノ粒

子に一致する (第五章参照)．しかし，吸収帯は測定され

た波長ほぼすべてをカバーしているため，ベースラインが

シフトしているだけである可能性を除けない．図 6. 6d`から，

13.5-6 µmの吸収帯の FWHMは 0.5-0.6 µmであった．蒸

発源が焼切れたため，その際に Ta 金属が蒸発している

可能性はあるが，チャンバー内の酸素は，Al との反応に

使われ，すでに枯渇しているために Ta 酸化物は生成しな

い．航空機のパラボリックフライトを用いた，微小重力下で

の Al2O3 の核生成実験で，回収試料中に Ta 金属の生成が確認された．金属は中間赤外領域に特

徴的な吸収を示さない．よって，13.5-6 µmの吸収は Al2O3に因る．臨界核サイズに達した Al2O3は，

数十ナノメートルスケールまで 10-3秒で成長する (第五章参照)．酸素に富む AGB 星周に観測され

る 13 µm 未同定バンドと，同程度の FWHM を持つ赤外スペクトルが Al2O3ナノ粒子で再現されたの

は初である．Al2O3 ナノ粒子の赤外スペクトルの形状は，多形に強く依存する．準安定相であるγ−，

δ−，θ−Al2O3ナノ粒子は 12 µm 付近にピーク波長をもち，かつ 10-20 µm に吸収帯が拡がっており， 
13.5-6 µm の吸収帯とは一致しない．ピーク波長位置，FWHM が一致する唯一の候補がα−Al2O3 ナ

ノ粒子である．自由浮遊状態での赤外スペクトル測定は，赤外スペクトル形状への媒質の効果が除

ける．過去に自由浮遊状態で測定された赤外スペクトルは，FWHM が観測スペクトルよりも広く，粒

子の形態やサイズの不均質性，凝集の影響が指摘されている．18 一般に，粒子の均質性が高くなる

ことでバンド幅は狭くなる．微小重力下では温度，圧力条件がより均質な環境からナノ粒子が生成す

るため，生成したナノ粒子のサイズ，形，結晶性などの均質性が高くなると推測される．これらの条件

によって，先行研究よりも細い吸収帯が測定できたと推測される．酸素に富む AGB 星周に観測され

る 13 µm未同定バンドの多くは，12.5-13.0 µmにピークを持つ．17本研究で測定されたピーク波長位

置が，13 µm 未同定バンドに比べ長波長側へシフトしていることは温度 15や結晶の異方性 16によっ

て，説明できる．しかし，試料を回収し，分析できていない本研究ではこれ以上の議論は行わない． 
本研究では，地上での核生成実験では見られなかったα-Al2O3が生成したことが強く示唆される． 
Al2O3 の核生成は二段階過程を経て進むことを示した (第五章参照)．第一段階では，Al2O3 の融

点 (2327 K) よりも低い温度で，液体状粒子が気相から核生成する．Al2O3 は数ナノメートルのサイ

ズに成長するまでは非結晶相が安定相であり，微小重力下であっても，液体状粒子として核生成が

起こると考えられる．19 第二段階では，液体状粒子から結晶が核生成する．液体状粒子がメルトと同

様に扱えると仮定すれば，過冷却度の増大が結晶化の駆動力となる． Al2O3 メルトは主に四配位，

図 6. 6. 打ち上げ後 101.4 秒のチャン

バー内部の画像．焼切れた蒸発源が

光ったまま漂っている．緑の矢印で示

した． 
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五配位，六配位の AlO4，AlO5，AlO6 から成り，それぞれ 62%，24%，2%の割合を取ることが報告さ

れている．20そのため，AlO4を結晶構造に多く含むγ−，δ−，θ−Al2O3の核生成が，AlO6のみから成る

α-Al2O3の核生成より起こりやすい可能性を第五章で示した．また，微小重力下では対流が抑えられ，

粒子の拡散が抑えられる結果，温度はなだらかに低下する．微小重力下では，核生成直後の液体

状粒子が地上に比べ長時間高温のまま保たれ，ゆっくりと冷却される可能性がある．高温で結晶の

核生成が起これば，高い活性化エネルギー障壁を乗り越え，α-Al2O3が生成する可能性がある． 
古典的核生成理論に因れば，気相からの均質核生成は過飽和度増大のタイムスケール (τsat) と，

材料分子衝突のタイムスケール (τcoll) の比Λで系を特徴づけることができる;21 

Λ = 𝜏𝜏𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠 𝜏𝜏𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐⁄  

同じΛの値を持つ雰囲気からの均質核生成過程では，冷却に伴う過飽和度増大のタイムスケールで

の成長ユニットの衝突頻度が同じであり，気相成長に伴う粒子サイズの変化を相似形として扱うこと

ができる．地上での102-105 Paの不活性雰囲気下での核生成実験ではΛ ~ 100-2であり，AGB星周に

対して推定されているΛ ~ 103-6 とは異なる成長プロセスを辿ることが推測されている．微小重力下で

のガス中蒸発法におけるΛは，蒸気の対流が抑えられτsat が増大するため，AGB 星周と同等程度と

なる．22 臨界核サイズ，核生成頻度，サイズ分布とその時間変化の違いは最終的な結晶構造に変化

をもたらす可能性がある．私は，均質核生成の第一段階である液体状粒子の温度履歴とサイズの変

遷が，微小重力下での核生成と，生成物の最終的な結晶構造の関係を明らかにする鍵であると考え

る．本研究は微小重力下で，気相から生成するナノ粒子の結晶構造が地上とは異なることを示した

初めての報告であり，宇宙での物質進化過程のみならず，今後の宇宙利用に一石を投じる成果で

ある． 

6. 4. 結論 

AGB 星周を模擬した環境で Al2O3の核生成実験を行うため，観測ロケット S-520-30 号機で実験装

置を上空 312 km まで運び，微小重力下で実験を行った．酸素雰囲気下で金属 Al を蒸発させ，

Al2O3ナノ粒子が生成する過程を，赤外スペクトルでその場測定した．生成物は，13.5-6 µmにピーク

波長位置を持ち， FWHM が 0.5-0.6 µm の鋭い吸収を示した．Al2O3多形のうち，赤外スペクトルの

特徴が一致するのは，α-Al2O3のみである．α-Al2O3は低質量放出率の AGB 星に観測される 13 µm
未同定バンドの起源物質として提案されていたが，観測スペクトルの FWHM (∆λ =0.5-1.0 µm) に比

べ，実験室で測定される FWHM (∆λ = 6.0 µm) が 10 倍以上大きかったため，同定できていなかっ

た．本研究では観測と同程度の FWHMを示す赤外スペクトルが測定され，13 µmバンドの起源物質

がα-Al2O3 であることを強く示唆した．一方，地上実験ではα-Al2O3 は生成しない．地上での核生成

過程と同様，第一段階で気相から液体状粒子が核生成し，第二段階でα-Al2O3 が液体状粒子中で

核生成したと考えられる．微小重力下では対流が抑えられ，液体状粒子の経験するサイズ変化が地

上と異なる．また，蒸発源周りの温度場と粒子の拡散速度が異なるため，液体状粒子の経験する温

度変化が地上と異なる．それらの影響で，第二段階で液体状粒子中に核生成する結晶相が変化し
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たと推測される．微小重力下で，気相からの均質核生成を経て生成するナノ粒子の結晶構造が，地

上とは異なることを示した初めての報告であり，宇宙での物質進化過程の理解，工業的な微小重力

環境の利用などでの発展が期待される． 
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