
 

 

 

六方晶 c面の強磁性共鳴（１）：異方性磁場 Haの角度変化 

河本 修，松島 康＊ 

（レゾナ技研，＊岡山大学） 

Ferromagnetic Resonance in Hexagonal-Crystal c-Plane (1): Angular Change in Anisotropy Field Ha  

O. Kohmoto, Y. Matsushima*  

(Resona Lab. *Okayama Univ.) 

はじめに 

異方性磁場 Haは磁化容易軸または磁化困難軸から磁化がわすかずれた時に働く見かけの磁場を表し，強磁

性共鳴の式に用いられる．ここでは六方晶の結晶磁気異方性エネルギーGkの第3項Ku3まで扱いHaを求める． 

異方性磁場の導出 

磁化容易軸方向に異方性磁場 Haがありその軸を z軸とした時，磁化Msがずれる角度をとすると， 

MsHasinθ =∂Gk /∂θ                                              (1) 

と表すことができる[1]．c 面に磁化がある場合の異方性磁場を求めるには，Fig.1 のように c 軸を x 軸

方向とし，c面の軸を z軸に揃える．この場合，結晶磁気異方性エネルギーとその微分は， 

Gk =− Ku1sin
2
θ cos

2 +Ku2(sin
4
θ cos

4− 2sin
2
θ cos

2)  

+Ku3(−3sin
2 cos

2+ 3sin
4 cos
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6 cos

6)                   (2) 

∂Gk/∂=Ku1(−2sinc os cos
2)+ Ku2(−4sin cos cos

2+ 4sin
3 cos cos

4)  

+Ku3(−6sin cos cos
2+ 12sin

3 cos cos
4− 6sin

5 cos           (3) 

となる．よって，異方性磁場は，(1)と(3)から，θ ≈0として 

Ha=−[(2Ku1/Ms) +(4Ku2/Ms)+(6Ku3/Ms)] cos2                    (4) 

である．よって，Ha は磁化の傾く方向の角度 によって変化する．強磁性共鳴

式に用いるには，=0と π/2 の時の値が必要であり，それらを求めると， 

Ha
zx

=Ha
=0

=Ha
c-plane

= −2Ku1/Ms−4Ku2/Ms−6Ku3/Ms，                    (5) 

Ha
zy

= Ha
=π/2

=Ha
//c-plane

=0                                           (6) 

となる．  

得られた式を文献と比較検討する．太田は，文献[2]の表 5.2-1で，c面内では

Ha

=36K3/Isとしている．c面内には異方性はないので，式(6)のように Ha


=0であ

る．松井は，異方性磁場の式を Ha=(1/Ms) (∂2Ek/∂2)=0とし，c面での c軸方向

の Haを Ku2まで扱い−2Ku1/Ms−4Ku2/Msと求めている[3]．式(5)に相当するが，c面内の任意方向のHaの

値はこの式では求まらない．式(4)でなければならない．三俣は一軸異方性物質の異方性磁場として 

Ha=(2Ku/Ms2) n (Mn)としている[4]．Msと異方性軸方向の単位ベクトル nのなす角度として π/2を代入

すると，垂直面でHa=0となり，式(4)とは大きく異なる．この式は内部磁場とすべきである．また，能

勢と佐藤は，NxeとNyeを Kittelによる Effective demagnetizing factor として，Ha=(NxeMx, NyeMy, 0)

としている[5]．Haの方向は，z軸に揃えた容易軸（または困難軸）に印加する外部磁場方向なので， 

z軸成分のみである．Haが z軸に垂直な面にあるとするのは誤りである．これは，Equivalent fieldの

誤った解釈である．Haの角度変化を表す式(4)は，文献で知られていない． 

1) F. Brailsford: Physical Principles of Magnetism (D. Van Nostrand, 1966) p.126． 

2) 太田恵造：磁気工学の基礎 II（共立出版，1973）p.227． 

3) 松井正顕：日本応用磁気学会誌 24 (2000) 1147.  

4) 三俣千春：磁気工学の解析方法（共立出版，2013）p.66． 

5) 能勢宏，佐藤徹哉：磁気物性の基礎（裳華房，1997）p.125． 

Fig.1 c-axis//x-axis 

arrangement. 
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六方晶 c面の強磁性共鳴（２）：異方性磁場 Haを用いた共鳴式 

河本 修，松島 康＊ 

（レゾナ技研，＊岡山大学） 

Ferromagnetic Resonance in Hexagonal-Crystal c-Plane (2): Resonance Expression using Ha 

O. Kohmoto, Y. Matsushima*  

(Resona Lab. *Okayama Univ.) 

はじめに 

強磁性共鳴の Kittel 理論は実効的反磁場係数 Nxeと Nyeの導出法が未完成であったが，Kohmoto によって補

完された[1,2]．ここでは六方晶 c面についてKittel法のNx
eとNy

eによる共鳴式を異方性磁場Haを用いて表す．  

共鳴式 

Kittel法による共鳴式と z軸方向のNxeとNyeは次の 3式である[3]． 

(ω/)
2
=(H+Nx

e
Ms)(H+Ny

e
Ms) , Nx

e
=(1/Ms

2
sin)[(∂G/∂)=− (∂G/∂)=0]=0 

Ny
e
=(1/Ms

2
sin)[(∂G/∂)=− (∂G/∂)=0]=π/2 

c軸を x軸に揃えた時の結晶磁気異方性エネルギーはKu2まででは次式である． 

Gk =− Ku1sin
2
θ cos

2 +Ku2(sin
4
θ cos

4− 2sin
2
θ cos

2
)  

そこで，Nxe=−2Ku1/Ms2 −4Ku2/Ms
2
, Nye=0となり，次の共鳴式が得られる． 

    (ω/)2
=H(H−2Ku1/Ms−4Ku2/Ms)                     (1) 

一般的に， Kittel共鳴式を z軸の 2つの Haで置き換えると次式となる．          

(ω/)2
=(H+Ha

zx
)(H+Ha

zy
)                    (2) 

Fig. 1 の z軸方向の異方性磁場 Haの角度変化は 

Ha=−[(2Ku1/Ms) +(4Ku2/Ms)+(6Ku3/Ms)] cos2    (3) 

である．Kittel法は等価磁場を結晶主軸方向に x軸と y軸方向にとってい 

るので，磁化を z軸からそれらの 2つの軸方向に傾斜させた時の Haをとる 

と（=π/2, 0），次式となり(1)に一致する． 

(ω/)2
=(H+ Ha

//c-plane
) (H+Ha

c-plane
)                   (4) 

Ha
//c-plane

=0 ,  Ha
c-plane

=−2Ku1/Ms−4Ku2/Ms,            (5) 

そこで，式(4)を文献に見られる式と比較検討する． 

先ず，Smit-Wijnは(4)と(5)を次式としている[4]． 

(ω/)2
=H(H−Ha

c-axis
)                         (SW18.15) 

  Ha
c-axis

=2Ku1/Ms                              (SW11.7) 

Ku1のみを扱うならHa
c-axis

=−Ha
c-planなので形式的に同じである．しかしKu2まで扱うと，Ha

c-axis(=2Ku1/Ms) 

−Ha
c-plane

(=2Ku1/Ms+4Ku2/Ms)であり，(SW18-15) は誤りである．太田も同じ式を記述している[5]．更

に，Fig. 9.3-3の x軸方向の Haの向きは誤りである．また，近角と山田は“一般に ω/=H+Haで与えら

れる”としたが[6]，式(2)でなければならない．高梨は Ha=2Ku/Msとしているが[7]，Haは見かけの磁

場なので，負の値であっても良い． Ku＜0の場合，式(2)で分かるように Haは負でなければならない． 

1) O. Kohmoto: Jpn. J. Appl. Phys. 42 (2003) 6875. 

2) 河本修：強磁性共鳴の理論と実験 (ふくろう出版，2013). 

3) O. Kohmoto: Jpn. J. Appl. Phys. 42 (2003) 7299. 

4) J. Smit, H. P. J. Wijn: Ferrites (Philips, 1959) p. 81. 

5) 太田恵造：磁気工学の基礎 II（共立出版，1973）p.354． 

6) 近角聡信編：磁気（共立出版，1968）p.324. 

7) 高梨弘毅：磁気工学入門（共立出版，2008）p.66． 

Fig.1 Ha//H arrangement  

in this study.  

Fig.9.3-3 HaH arrange- 

ment by Ohta [5]. 
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永久磁石材料の微視的評価に向けた強磁性無同調NMRシステムの開発
高尾健太,和氣剛,田畑吉計,中村裕之

(京都大学)

Development of a Tuneless NMR System for Microscopic Evaluation of Permanent Magnetic Materials

K.Takao, T. Waki, Y. Tabata, and H. Nakamura

(Kyoto Univ.)

1 はじめに

永久磁石は自動車や電化製品のモーターをはじめとするさまざまな用途に用いられている．近年これらの製品の小型化，高出力
化に伴う永久磁石の高性能化に対する社会的要求が高まってきている．永久磁石の高性能化には磁石母材の磁性を原子レベルで評
価し，磁気異方性の起源などを微視的に解明する必要がある．磁石材料開発で用いられる微視的磁性評価法では高い分解能やサイ
ト選択性を有しつつ測定の専門家以外でも容易にアクセスできることが重要である．強磁性体 NMRは各磁性サイトの内部磁場の
大きさを周波数に変換して測定する手法で，各磁性サイトからの寄与を分離した高分解能なスペクトルを観測できるという点で大
変優れている．一方，強磁性体では内部磁場の大きさが広く分布しているため，NMRスペクトルが数 10–数 100 MHzに亘るほ
ど幅広く存在する．NMRは共鳴実験であるため，各測定周波数で共振回路の同調を取る必要があり，強磁性体 NMRは測定が煩
雑になる．また，強磁性体 NMRでは各磁性サイトで共鳴条件が異なり，周波数以外に核スピンを励起するために必要な電力依存
性も調べる必要があるため，測定時間は膨大になる．以上の理由から強磁性体 NMRは現状では汎用的な分析手法として利用され
ていない．しかし，これらの困難を克服できれば磁石材料開発における有用な分析手法となり得，そのためには測定をいかに簡略
化できるかが鍵となる．
強磁性体 NMR測定を簡略化する方法として，回路全体の無同調化 1) があげられる．無同調回路導入により，回路の同調を取る

時間と手間が不要になる．その一方，回路の Q値が低下し信号感度が著しく悪化するので，磁性材料の主要元素であり，信号が弱
い Fe核 (57Fe: γ/2π = 1.376 MHz/T, NA = 2.14%)の測定手法として適応可能とは考えられてこなかった．この問題は積算手法を
従来の周波数を固定して多数回繰り返す方法から脱却し，１測定ごとに十分離れた周波数へジャンプしていく周波数スイープの積
算手法を導入することにより解決できる．周波数スイープの積算では励起した核スピンが熱平衡状態に戻るまでの緩和時間を無視
できるために，測定速度が極めて高速になり，積算回数を十分に増やすことができる．そのため，同調 NMRよりも高速かつ高感
度になり，それに伴い，励起電力依存性も含めて測定することができる．本研究では永久磁石材料の微視的磁性評価のために，周
波数スイープの積算手法を利用した無同調 NMRシステムを開発し，その有用性を評価した．

2 実験方法

本研究では市販の汎用 NMRスペクトロメーター（Thamway PROT II 2101）に無同調型プローブヘッドおよびパルスチューブ
冷凍機（住友重機械工業）を組み合わせた測定システムを構築した．同調を取らないため機械的な可動部分を省略でき，測定は全
自動で行える．測定システム評価のために，永久磁石材料M型フェライト SrFe12O19 を標準試料として，57Fe-NMRスペクトル
の周波数-励起電力依存性を測定した．
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Fig. 1 SrFe12O19 の 57Fe-NMR スペクトルの周波
数，励起電力依存性

　

3 結果および考察

Figure 1は SrFe12O19 の 57Fe-NMR周波数-励起電力 2次元スペクトル
である．従来の同調回路による NMRと同様にM型フェライトの 5つの
Feサイト由来の信号が観測され，低周波側から 2b, 12k, 4 f1, 2a, 4 f2 と帰
属される．一方，最適な励起電力がサイト依存するという新たな知見を得
ることができた．これは，各 Feサイトにおいて局所的な磁気異方性が異
なるということを反映していると考えられる．従来，M 型フェライトの
磁気異方性の起源は古典的な双極子磁場によるものと考えられてきたが，
個別のサイトの単イオン異方性の重要性を想起させる結果である．この
ように，新たな測定法によりこれまでにない知見を得ることができるよう
になり，無同調 NMRは磁性材料の磁気異方性の微視的な評価法としての
新たな可能性を切り開くものと期待される.

Reference

1) P. Panissod et al., Appl. Magn. Reson. 19 (2000) 447.
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図 1 BaFe12-2x(MTi)xO19の X線回折図 

（(a) M=Zn, (b) M=Co） 

M
2+

-Ti
4+高濃度置換 BaMフェライトの作製と磁気特性 

野村祐太、柿崎浩一、神島謙二 

（埼玉大学） 

Synthesis and magnetic properties of M
2+

-Ti
4+

 highly-substituted BaM ferrites 
 

Y. Nomura, K. Kakizaki, K. Kamishima 

 (Saitama Univ.) 

1.緒言 

BaFe12O19(BaM)は高い飽和磁化と保磁力を持ち、永久磁石

材料として広く用いられている。磁気特性を変化させるに

は、イオンの置換は有効であり、BaMの Fe
3+を M

2+
, Ti

4+
(本

研究では M=Co, Zn)で置換することによって、磁気特性が著

しく変化する。 

本研究では、M
2+

, Ti
4+

(M=Co, Zn)の置換系を広い組成範囲

で作製し、結晶構造の同定、磁気特性の評価を行った。 

 

2.実験方法 

 BaFe12-2x(MTi)xO19の組成に合うように、BaCO3, CoO, 

-Fe2O3, ZnO, TiO2を秤量し湿式混合した。混合粉末を加圧

成型し、大気中で 900ºCで 5 時間仮焼成を行った。仮焼成後

1100 rpmで 10分間遊星ボールミル粉砕し、加圧成型を行っ

た試料を 1200 ºC, 1300 ºCで 5時間本焼成を行った。試料の

結晶構造を粉末 X 線回折法で同定し、磁気特性は振動試料

型磁力計及び SQUID 磁束計を用いて測定を行った。 

 

3.結果と考察 

図 1は BaFe12-2x(MTi)xO19の X 線回折図である。Zn 置換系

に関しては x=5 まで、Co置換系に関しては全て M型の単相

が得られた。3価のイオンを 2価と 4価のイオンで置換した

ため、Paulingの第 2原理から、構造が不安定化するにも関

わらず、高濃度の置換系が作製できた。 

Zn置換系に関して x=6で M 型が得られないのは、主生成

物であるスピネル Zn2TiO4がCo2TiO4と比べて化学的に安定

であるため、Zn2TiO4が生成されてしまうためだと考えられ

る。1), 2) 

 図 2はBaFe12-2x(MTi)xO19のキュリー温度のグラフである。 

置換量が増えるごとにキュリー温度は直線的に減少するこ

とが分かった。また、Zn 置換系は Co 置換系に比べてキュ

リー温度の下がり方が急であった。それは非磁性イオンで

ある Zn, Ti を置換したため、磁性イオン間の相互作用が低

下したためと考えられる。 

4.参考文献 

1) A. Yankin et al.: J. Phys. Chem. Solids., 60, 139-143 (1999). 

2) J. Yang et al.: Mater. Charact., 37, 153-159 (1996). 図 2 BaFe12-2x(MTi)xO19のキュリー温度 
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Ca-Sr系W型六方晶フェライトの作製及び磁気特性 

 

関川雄大、柿崎浩一、神島謙二 

（埼玉大学） 

Synsthesis and Magnetic Properties of Ca-Sr based W-type hexaferrite 

T. Sekigawa, K. Kakizaki, K. Kamishima 

(Saitama Univ.) 

 

1.緒言 

Caは Baや Srに比べて、地殻に豊富に存在し、毒性も少ない

為、資源面と環境面で有用な物質である。だが Ca単体の六方晶

フェライトは存在せず、Ca-La系 1)や鉄置換型ヒボナイト

(CaAl12O19) 
2)などのM型フェライトについて報告されてきてい

る。但し、その他の六方晶構造のフェライトについて、Ca系は

あまり報告されていない。本研究ではW型フェライトである

SrMg2Fe16O27に Caを置換した物質の作製を試み、作製した試料

について、結晶構造と磁気的性質を調べた。

2.実験方法 

本研究の試料は粉末冶金法で試料を作製した。化学量論組成通

りに秤量した原料粉を湿式ボールミルで 24時間混合し、900°C、

5時間仮焼成した。仮焼成粉を 1100 rpmで 10分間、遊星ボール

ミルで粉砕し、1200ºC~1300 ºCで 5時間本焼成した。得られた

試料は粉末 X線回折法（XRD）を用いて結晶の構造を解析し、

振動試料型磁力計（VSM）を用いて磁気特性を測定した。 

3結果と考察 

図 1は置換量 x=0~0.5における 1250 ºCの粉末 X線回折図であ

る。Caの添加量が x=0.5まではW型の単相になった。なお x=0.6

ではW型のほかに-Fe2O3とスピネルの混相になり、x=0.7~1.0

ではスピネルと他の物質の混相になった。 

図 2は 1250 ºCの置換量 x=0~0.5における飽和磁化値と保磁力

の置換量依存性である。保磁力については Caの添加量によって

変化は見られないが、飽和磁化値については x=0.2までは Caの

添加量が増加するにつれて増加し、x=0.2以上では減少する。 

図 3は 1250 ºCの置換量 x=0~0.5における 1250 ºCの熱磁気曲線

である。この曲線を見るとキュリー点が 1つだけ確認できる。そ

のため作成した試料は磁気的に単相であると考えられる。また Ca

を x=0.4までは Caを置換してもキュリー温度は 430 ºC~440 ºC 付

近で大きく変化せず、x=0.5ではキュリー温度が下降した。 

以上の研究の結果より、W型フェライトに Caを置換すること

に成功した。x=0.5が単相になる最大の置換量である。 

4.参考文献 

1) M. Shigemura et al. J. Magn. Soc. Jpn. 41 (2017) 10-13. 

2) H. Nagumo et al. J. Magn. Soc. Jpn. 41 (2017) 20-24. 

図 3 : Ca置換W型フェライトの 

熱磁気曲線 

図 1 : CaxSr1-xMg2Fe16O27の粉末 X線回折図 

図 2 : Ca置換W型フェライトの 

飽和磁化値と保磁力 
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Mg-Zn-Ti スピネルフェライトの作製と磁気特性 

 

袁 爍、柿崎浩一、神島謙二 

（埼玉大学）

Preparation and Magnetic Properties of Mg-Zn-Ti Spinel Ferrites 

S. Yuan, K. Kakizaki, K. Kamishima 

(Saitama Univ.) 

1．緒言 

 Mg1-x Znx Fe2O4
1)、Mg1+yFe2-2yTiyO4

2)などの三元系スピネルフェライトは

すでに探索されていた。しかし、四元系のスピネルフェライトはまだ系

統的に探索されていない。本研究では四元系スピネルフェライト(Mg1-

xZnx)1+yFe2-2yTiyO4 (x=0.00~1.00, y=0.00~1.00)の作製、結晶構造の同定およ

び磁気特性について調査した。 

2．実験方法 

MgO, ZnO, -Fe2O3, TiO2 を原料として用いて、目的の化学量論組成に

なるように秤量した。これらを湿式混合した原料粉を加圧成型し、

900~1500ºCで 5時間焼成した。試料の結晶構造を X 線回折(XRD)により

同定し、磁気特性は振動試料型磁力計(VSM)を用いて調査した。 

3．結果と考察 

図 1に(Mg1-xZnx)1+yFe2-2yTiyO4の相図を示す。1300ºCまでの焼成で

Mg2TiO4以外のほとんどのスピネルが単相で作製できた。なお、Mg2TiO4

は 1600~1700 ºCの高温焼成で単相のスピネルが得られるという報告があ

り 2)、本実験での焼成温度では低温だった可能性がある。 

図 2は室温での飽和磁化を示す。非磁性の Ti イオンの割合が多いほど

磁化が低くなった。磁気モーメントのない Ti イオンが八面体(B) サイト

指向だということが予測できる。一方、非磁性の Zn イオンを x=0.00か

ら x=0.25まで増やしたときに磁化が増大した。これは、Znイオンが四

面体(A)サイトに入って下向きスピンを打ち消したからだと考えられる。

x=0.50 以上では、Zn を増やすにつれて磁化が減少した。これは磁性イ

オンである Feイオン間の超交換相互作用のパスを断ち切っていくため

だと考えられる。また、y=0.50 以上はほとんど磁化が現れなかった。 

図 3では室温で自発磁化のある組成の試料の熱磁気曲線を示す。Znと

Tiが多いほど、キュリー温度が低温にシフトする。これも Znイオンと

Tiイオンが入ることで、Fe イオン間の超交換相互作用が妨げられたから

だと考えられる。 

以上より、Mg-Zn-Ti スピネルフェライトを作製し、磁気特性の制

御に成功した。 

参考文献 

1) H. H. Joshi and R. G. Kulkarni, J. Mater. Sci., 21 (1986) 2138-2142. 

2) E. Woermann, B. Brezny, and A. Muan, Am. J. Sci., 267A, (1969) 463-479. 

図 2 (Mg1-xZnx)1+yFe2-2yTiyO4の 

室温での飽和磁化 

図 1 (Mg1-xZnx)1+yFe2-2yTiyO4の相図 

1300 ºC 

図 3 (Mg1-xZnx)1+yFe2-2yTiyO4の 

熱磁気曲線 
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反射型配置における Co/Ru多層膜の近赤外磁気カー効果と 

マグネトリフラクティブ効果 
○斉藤 伸, 佐藤 春彦, 大木 敬介, 赤羽 浩一, 内田 裕久*（東北大学、*豊橋技術科学大学） 

Kerr and magneto-refractive effects in near-infrared for Co/Ru multilayer films  

in reflection configuration 

S. Saito, H. Sato, K. Ooki, K. Akahane, and H. Uchida* (Tohoku Univ., *Toyohashi Univ. Tech.) 

1. はじめに 

強磁性/非磁性多層膜 (GMR 多層膜) で観測されるマグネトリフラクティブ効果 (MRE) は、強磁性層の磁

化配列に対応して反射光に強度変化が現れるため注目されている。しかしながら報告されている光量変化は

数%程度と小さく、実際にアプリケーションに展開するためには MRE の材料検討をさらに深める必要がある。著

者らは、Co/Ru からなる GMR 多層膜の透過型配置における MRE (T-MRE) を測定し、磁化の平行/反平行状

態に対応させたドルーデ項により測定範囲外の波長依存性についても見積もった。一方で金属膜の場合、反

射型配置の方が透過型より光量が大きいことが多く、また透過型配置に比して偏光や入射角等の自由度が増え

る。特に P 偏光を入射する場合、膜厚方向に振動電界を印加できるため、GMR 多層膜中のスピン依存散乱に

伴う輸送特性が有効にMREの増強に寄与する可能性がある。そこで本講演では、近赤外域でのP偏光反射型

配置におけるMRE (R-MRE) について評価・解析した結果を報告する。 

2. 実験結果 

 Fig. 1 (左) に [Co(4 nm)/ Ru(0.7 nm)]10多層膜の入射角 70度における波長 1550 nm，1200 nm, 900 nmで

の P偏光反射率の磁気履歴曲線を示す。磁界は試料面内で光の進行方向と垂直方向に印加した。1550 nmで

は磁気履歴曲線の形状が磁気抵抗曲線と類似しており、磁化の相対角に対応して光量変化していることが示

唆される。1200 nmでは反射率は正の磁界を印加した際にはほぼ一定、負の磁界を印加した場合では減少して

飽和しており、光量変化が磁界に対し非対称となる。900 nmの磁気履歴曲線は磁化曲線と類似しており、磁化

の向きに対応して光量が変化していると考えられる。Fig. 1 (右) に 900から 1600 nmまでの P偏光反射率の磁

気履歴曲線をまとめてマップ状に示す (カ

ラー)。縦軸は波長、横軸は磁界、色の寒

暖は反射率を表している。グラフ中の破線

は、前述した 3 波長の磁気履歴曲線に対

応する。グラフ下側の短波長側では反射率

は正の高磁界側で高く、負の高磁界側で

は低い。グラフ上側、すなわち長波長化に

伴い高磁界側での反射率は平均化され、

代わって零磁界付近での反射率が高くな

る。この形状変化の境界が 1200 nm付近に

あることが明瞭に見てとれる。この光学特性

の波長依存性は、短波長側では局在電子

のバンド間遷移に起因する横カー効果、長

波長側では伝導電子のスピン依存散乱が

強く反映された結果であると示唆される。 

講演では、磁界に対する偶関数成分

(T-MRE)と奇関数成分(横カー効果)を分

離して定量解析した結果を説明する。 

Fig. 1  Experimental reflectance with the incident angle φ of 70 deg. 

plotted against wavelength and magnetic field for a [Co(4)/ 

Ru(0.7)]10 film. The cross section in the broken lines correspond to 

the normalized loops of reflectance (bottom) in 900 nm, (middle) 

1200 and (bottom) in 1550 nm, respectively. 
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透過型配置における Co/Ru多層膜のマグネトリフラクティブ効果の
近赤外波長依存性 

○大木 敬介, 佐藤 春彦, 赤羽 浩一, 内田 裕久*, 斉藤 伸	 （東北大学、*豊橋技術科学大学） 
Near-infrared wavelength dependence of magneto-refractive effect of Co/Ru multilayer film  

in transmission configuration 
K. Ooki, H. Sato, K. Akahane, H. Uchida* and S. Saito	 (Tohoku Univ. *Toyohashi Univ. Tech.) 

1. はじめに 

	 磁気センサは空間の磁界の大きさや方向を検出するデバイスである。所望の周波数帯において高い検出

感度や必要なダイナミックレンジを達成するために、様々な磁界効果を測定原理とするデバイスが提案され、

実用化されている。中でも光をプローブとしたセンサは検出部を小型にでき、真空中、液中、狭空間中での

磁界のセンシングが可能となるため注目されている。簡素な光学系によりセンサを構成するためには、偏光

変化ではなく光の強度変化を用いることが有効であり、我々は強磁性/非磁性多層膜 (GMR 多層膜) やグラ
ニュラー膜等に現れるマグネトリフラクティブ効果 (MRE) に注目している。MREの先行研究は、理論報告
は 1995 年以降 1)、実験報告は 2002 年以降 2) から散見される。しかしながら、実験者の主な興味が磁気抵抗

素子の MR 曲線の非接触計測にあったため、センサ応用を念頭においた MRE の材料研究は十分とはいえな
い。そこで著者らは、零磁場での反平行配列を確実に実現することを意図して、強磁性層に Co、非磁性層に
Ruを選択した GMR多層膜の透過型配置における MRE (T-MRE) を測定し、伝導電子の輸送特性と光学遷移
が MREに及ぼす影響について、赤外域波長依存性を誘電率解析して評価した。 

2. 実験結果 

	 Fig. 1に[Co(4 nm)/Ru(0.7 nm)]10多層膜の (a) 波長 1550 nm及び (b) 900 nmでの T-MREの印加磁界に対す
る変化を示す。900 nmの MRE曲線は磁気抵抗曲線と類似しており、別途計測した磁化曲線と対応させると、
磁化の相対角に応じて光量変化していることがわかる。一方、1550 nmでの MRE曲線は 900 nmとは変化分
の符号が異なった。T-MREの波長依存性をまとめた結果 (c)、前
述した符号反転は 1100 nm 程度で生じており、長波長程負の

T-MRE値が増強されていることが見てとれる。 
この T-MREの波長依存性を理解するために、磁化の平行/反平

行配列それぞれの場合についてドルーデモデルを仮定し、誘電率

解析を行った。GMR多層膜全体の誘電率をεSALとすると 

 
とかける 1)。ただし、τSALと βSALはそれぞれ多層膜全体での伝導

電子の平均散乱時間、平均スピン依存散乱係数である。M/Msは強

磁性層の磁化の配列が平行の場合 1、反平行の場合 0で与えられ
る。Fig. 2に多層膜の磁化の配列が平行あるいは反平行の場合に
ついて、ガラス基板での多重反射を考慮した透過率スペクトル

（TAP, TP）を算出し、差分である T-MRE の波長依存性を計算し
た結果を示す。ここでωp , τSAL , βSALは楕円偏光解析法と MREの
計測結果からフィッティングにより算出した。計算結果によると、

長波長化に伴う負の T-MREの増強は、3 µm以上にて飽和傾向を
示し、その値は−1.3 ％程度と見積もられた。 
講演では T-MRE増強のための材料設計指針も説明する。 

 

参考文献  1) J. C. Jacquet et al., MRS, 384, 477 (1995). 
2) V. G. Kravets et al., PRB, 65, 054415 (2002). 

Fig. 1 	 Normalized loops of T-MRE for a 
[Co/Ru]10 film at (a) 1550 nm and (b) 900 nm, and 
(c) 900 − 1600 nm. 

Fig. 2	 Normalized T-MRE spectrum calculated 
with extended Drude model. 
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キロワット出力を有する磁気光学 Qスイッチレーザーの開発 

森本凌平*，後藤太一*,**，John Pritchard***，高木宏幸*，中村雄一*， 

Pang Boey Lim*，Mani Mina***，平等拓範****，内田裕久*，井上光輝* 

（*豊橋技術科学大学，**JST さきがけ，***アイオワ州立大学，****分子科学研究所） 

 

Development of Magnetooptical Q-switch Laser with Kilowatts Power Output 

R. Morimoto*, T. Goto*,**, J. Pritchard***, H. Takagi*, Y. Nakamura*, 

P. B. Lim*, M. Mina***, T. Taira****, H. Uchida*, M. Inoue* 

(*Toyohashi University of Technology, **JST PRESTO, ***Iowa State University,  

****Institute for Molecular Science) 

はじめに 

マイクロチップ固体レーザーとは，従来の共振器長が 1 m級の固体レーザーを，薄片の媒質を用いること

で超小型化したものを指す 1)．電気光学効果および音響光学効果を利用した能動 Q スイッチは外部制御によ

りジッターを抑制しながら高出力パルスを発生可能であるが，原理的に素子サイズの小型化に限界があるた

め，マイクロチップレーザーの構築が困難であった．我々は，原理的に薄膜化が可能で，応答速度が極めて

高速な磁気光学効果を利用し，能動制御可能でありながら全長が 1 mmに満たない非常に小型な Q スイッチ

を提案している 2,3)．これまでの報告では出力尖頭値が小さいという課題があったが，本報告では，尖頭値が

キロワットオーダーの高出力パルスの発生について述べる．  

実験方法 

Fig. 1 に示すようにレーザー共振器を構築した．磁気光学能動 Q スイッチ素子として，膜厚 190 μmの単結

晶磁性ガーネット膜を直径 5.3 mmのコイルで挟み，厚み 4 mmの Nd:Y3Al5O12結晶と外部鏡の間に，共振器

長が 10 mmとなるように配置した．励起には波長 808 nmのダイオードを使用し，高エネルギー励起を行う

ためにパルス発振とした（Quasi-CW 励起）．励起光の尖頭値は 32 W，パルス幅は 200 s，繰り返し周波数は

1 kHz とした．また，コイルに印加したパルス信号は半値幅 2.3 s，振幅 56 Aである。磁性ガーネット膜面

内に存在する迷路状の磁区の消失・発現をパルス磁界によって変化し，共振器内の光回折を制御することで

Q スイッチ発振が生じた．

実験結果 

パルス幅 27 ns，尖頭値 1.1 kW，ビーム品質 M2は 3.7 の高出力パルスが長さ 10 mmの共振器構造で得られ

た．この尖頭値はこれまで得られていた出力 0.2 kW に比べ 1 桁程度大きなものである．この結果により，小

型で高出力が得られる磁気光学能動 Q スイッチの動作を実験的に示すことができたといえる．またこれまで

の報告で使用されていた Nd:GdVO4 と異なり，等方性材料であるため出力パルスはランダム偏光であること

が確認できた。今後はマイクロチップレーザーの形

成による，更なる出力と安定性の向上が期待される． 

謝辞 

本研究の一部は，JSPS 科研費  No. 26220902，

17J05958，JST さきがけ No. JPMJPR1524，矢崎科

学技術振興記念財団の助成を受けて行われた． 

参考文献 

1) T. Taira, et al., Opt. Lett., 16, 1955 (1991).  

2) T. Goto, et al., Opt. Express, 24, 17635 (2016). 

3) R. Morimoto, et al., Sci. Rep., 6, 38679 (2016). 

Fig. 1 Sketch of the components of the magnetooptical 

Q-switched laser system. The cavity length was 10 mm. 
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長方配列 Au 粒子を用いた磁気光学プラズモニック構造体の 

光学および磁気光学応答 

川口佑磨，水谷佑介，板橋悠人，後藤太一*，高木宏幸， 

中村雄一，P.B. Lim，内田裕久，井上光輝 

(豊橋技科大，*JST さきがけ) 

Optical and magnetooptical responses of magnetooptical plasmonic 
structure with rectangularly arranged Au particles   

Y. Kawaguchi, Y. Mizutani, Y. Itabashi, T. Goto*, H. Takagi, Y. Nakamura, P. B. Lim, H. Uchida, M. Inoue 
(Toyohashi University of Technology, *JST PRESTO) 

はじめに 

透明な磁性体である磁性ガーネットは，磁化の方向によって透過す

る光の偏光面を回転させるファラデー効果を利用して光通信部品な

どに用いられているが，今後，光デバイスやセンサへ応用するために

は，より大きな回転角を持つ材料の開発が望まれる．そのための候補

となるのが，Au 粒子による局在型表面プラズモン共鳴を利用するフ

ァラデー効果の増大である 1)． 本研究では，長方配列の Au 粒子と磁

性ガーネット(Bi:YIG)との複合構造体の光学および磁気光学応答を実

験およびシミュレーションを用いて考察をする． 

実験および計算方法 

電子線描画装置によって作製したAu粒子の上にBi:YIGを成膜した

構造体を作製し，透過率およびファラデー回転スペクトルを測定した．

また時間領域差分法によるシミュレーションソフト FDTD Solutions 

(Lumerical Solutions Inc.) を用いて透過率スペクトルを求めた． 

結果 

Fig.1 に x 方向の周期 200 nm，y 方向の周期 250 nm の長方格子状

に配列にした Au 粒子を示す．偏光の角度を 0, 30, 45, 60, 90 deg.にし

たときの透過率とファラデー回転スペクトルをその下に示す．プラズ

モン共鳴による光吸収が大きくなるのは，Au 粒子が直線状に並んだ 0

と 90deg.のときである．しかし最も大きなファラデー回転角は，偏光

の角度が 45deg.のときに得られた． 

FDTD 法によって求めた透過率スペクトルを Fig. 2 に示す．周期が

小さな x方向に電界ベクトルの向きを合わせた場合は長波長側に大き

なプラズモン共鳴の光吸収が現れ，周期が大きな y 方向の場合は短波

長側に光吸収が現れた．角度を変化させると透過率スペクトルが変化

するが，45deg.では平均化されたようなスペクトルになった．このよ

うにシミュレーションで得られた角度依存性の定性的な振舞いは，

実験結果と一致する．今後，実験結果との違い，さらに Fig.1 に示し

た特徴的なファラデー回転角の偏向角依存性について検討を進める． 

謝辞 

本研究の一部は，科研費 17K06349，26220902 の助成を受けて行われた． 

参考文献 

1) H. Uchida, Y. Mizutani, Y. Nakai, A. A. Fedyanin and M. Inoue, J. Phys. 

D: Appl. Phys.vol. 44, 064014-1-7 (2011). 

 

Fig. 2 Transmissivity spectra 
obtained by FDTD simulation for the 
composite structure as shown in Fig. 
1. 
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MOD法で作製した Bi置換 YIG膜の光磁気特性評価 

大内康宏、寺島顕一、高瀬つぎ子、山口克彦 

（福島大） 

Magneto-Optical Property of Bi-YIG Thin Film by The MOD Method 

Y. Ouchi, K. Terashima, T. Takase, K. Yamaguchi 

(Fukushima Univ.) 

はじめに 

 近年，スピン流が発見され，スピンホール効果と逆スピンホール効果の発見によりスピン流を電気的に生

成，検出が可能となり，センサや発電モジュール，情報伝達手段への応用が行われている．絶縁体のフェリ

磁性である希土類鉄ガーネットであるイットリウム鉄ガーネット(YIG)は優れたスピン波スピン流伝導を持

つものとして知られている．本研究では Bi 置換 YIG(Bi:YIG)膜を作製し，その物性を評価，特に磁気光学的

特性を検討する． 

 

実験・結果 

 Bi:YIG 膜を石英基板上に有機金属分解法(MOD)法で作製した．作製手順は tab.１の通りである．作成した

試料の磁気モーメントを試料振動型磁力計(VSM)で測定した結果が fig.1 である．また，Bi:YIG 膜の磁化と

Pt 膜の伝導電子との磁気的結合を確認するためにスピンゼーベック効果の確認をした．Tab.1の手順で作製し

た Bi:YIG膜に Pt膜をスパッタ法で製膜し，さらに白金膜の膜質を改善するために複合膜全体を大気中で

600℃1時間のアニール処理を行った．作製した試料でスピンゼーベック効果を試したところ fig.2 のような結

果が得られ，スピンゼーベック電圧が検出されたと考えられる．  

 

Tab.1 method of prefucturing Bi:YIG 

procedure 1.Spin coat 2.heating 3.pre-bake 4.bake 

condition 
500rpm5s →

3000rpm30s 

150℃ 

5m 

550℃ 

5m 

700℃ 

14h 

 

      

  

参考文献 

1) K.Uchida and Hiroto.A et all, Proceedings of the IEEE,Vol.104,10(2016),1946-1972. 

Fig1.magnetic moment loop for Bi:YIG thin film Fig2.magnetic moment loop for Bi:YIG thin film 
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Figure 2. Magnetoresistance and capacitance(f=10KHz)  
of the film with a temperature of 420K. 

[GeTe/Sb2Te3] 超格子の磁気容量効果  

鷲見 聡、平野友市郎、Do Bang、粟野博之（豊田工業大学） 

齊藤雄太、富永淳二（産業技術総合研究所） 

 

Magneto-capacitance of [GeTe/Sb2Te3] film  

S. Sumi, Y. Hirano, Do Bang and H. Awano (Toyota Technological Institute) 

Y. Saito and J. Tominaga (National Institute of Advanced Industrial Science and Technology) 

 

はじめに 

[GeTe/Sb2Te3] 超格子はトポロジカル絶縁体として知られ、非磁性元素で構成されながら大きな磁気光学効

果や磁気抵抗効果を示す [1][2]。一方、強磁性トンネル接合素子では大きな磁気抵抗に加えキャリアの緩和

時間の周波数応答から大きな磁気容量効果が報告されている [3]。今回、われわれは、[GeTe/Sb2Te3] 超格子

の磁気容量効果について調べたので報告する。 

実験方法 

 試料は GeTe と Sb2Te3の 2元スパッタ法により Si 基板上に作製した。Figure1 に膜の構成を示す。膜の配

向性を上げるため Si基板上に下地層としてアモルファス Si (20 nm)/ Sb2Te3 (3 nm) を製膜した後、GeTe (0.75 

nm)/ Sb2Te3(1.0 nm) を 3層積層し、保護膜として AlTi を 20nm製膜した。試料の大きさは 7x6.5mmである。

測定は Si 基板を下部電極、AlTi を上部電極として 2 端子法で行った。容量測定は、インピーダンスアナライ

ザー(HP 4192)を用いた。 

結果 

 Figure 2 に測定温度 420K における磁気抵抗効果と磁気容量効果の測定結果を示す。最大磁場は 20KOe、磁

気容量測定周波数は 10KHz である。SET 状態と考えられる温度 420Kで磁気抵抗/容量変化が見られることが

分かった。磁気光学効果と同様[1]、室温では磁気抵抗/容量に変化は見られなかった。このことから磁気応答

は SET 状態に起因することがわった。 

本研究は、文部科学省 JST-CREST (No. JPMJCR14F1)の支援を受けて行われた。 

  

 

 

参考文献 

[1] D. Bang, et al.: Sci. Rep., 4, 5727 (2014). 

[2] J. Tominaga, et al.: Adv. Mater. Interfaces, 1, 1300027 (2014). 

[3] H. Kaiju et al.: Appl. Phys. Lett., 107, 132405 (2015). 

Figure 1. Sample structure of [GeTe/Sb2Te3]  
supper lattice.  

19pA  6

 12 



MTJ SmFe2
, , ,

( )

Improvement of magnetostriction of SmFe2 thin film for strain assisted magnetization reversal for MTJ
M. Tomita, Y. Ishitani, Y. Takamura, and S. Nakagawa

(Tokyo Inst. Tech.)
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Fig. 1 M-H loops of the films with and without 10 MPa tensile
stress for (a) x ≈ 0.95 and (b) x ≈ 1.05.

Fig. 2 Deposition temperature dependence of (a) saturation
magnetization Ms and (b) magnetostriction constant λ.
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References

1) Y. Takamura, Y. Shuto, S. Yamamoto, H. Funakubo, M. K. Kurosawa, S. Nakagawa, and S. Sugahara: Solid-State Electronics, 128, 194-199
(2017).
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鉄系超伝導体 Sr2VFeAsO3−dの電子磁気特性とNbドープ試行
山口道太郎,岩崎秀,的場正憲,神原陽一

(慶応大)

Electronic and magnetic properties of Iron-based superconductor Nb-doped Sr2VFeAsO3−d

M. Yamaguchi, S. Iwasaki, M. Matoba, and Y. Kamihara

(Keio Univ.)

1 はじめに

鉄系超伝導体 Sr2VFeAsO3−δ は, δ = 0 の仕込み組成で, 超伝導転移温度 (T onset
c ) が 37.2 K であり, 0 K での上部臨界磁束密度

(µ0Hc2)が 200 Tを超えると報告されている 1, 2). µ0Hc2 > 200 Tは Nb-Ti/Nb3Sn系超伝導体などに比べて高く, Sr2VFeAsO3−δ は

MRIの超伝導線材などへの応用が期待されている. 超伝導線材では,高い µ0Hc2 を示すだけでなく,高磁場下で高い超伝導臨界電

流密度 (Jc)を示すことも重要である. 一方, T onset
c = 37.2 Kは鉄系超伝導体 SmFeAsOなどに比べ低い. Tc に対して, V原子由来の

フェリ磁性と Tc の相関が不明である 3). 本研究では, Sr2VFeAsO3−δ の Vサイトに Nbをドープした Sr2V1−xNbxFeAsO3−δ の合成

と結晶相,電気抵抗率,磁化の評価を報告する.

2 実験方法

石英管を用いた固相反応により,仕込み量 d = 0の Sr2VFeAsO3−d,仕込み量 d = 0, x = 0.2, 1の Sr2V1−xNbxFeAsO3−d の多結晶

試料を合成した. 合成された全試料において, X 線回折装置 (Rigaku Co., Ltd., RINT2500Ultra18, Cu Kα radiation) により, X-ray

diffraction (XRD)パターンを測定し,相同定を行った. さらに,最小二乗法を利用して格子定数を求めた.

nominal Sr2VFeAsO3 において, ヘリウム循環式 GM 冷凍機 (Sumitomo Heavy Industries Ltd., SRDK-101D) を用いた電気抵抗

率測定装置により,四端子法で電気抵抗率 (ρ)の温度 (T )依存性を測定した. また,超伝導量子干渉磁束計を用いた磁気特性測定装

置 (Quantum Design Inc., MPMS)により, 2 K, 4.2 K, 10 K, 20 Kで磁化 (M)の磁束密度 (µ0H)依存性を測定した. M-Hカーブに

対して,拡張 Bean-Model 4) を仮定した磁気超伝導臨界電流密度 (Magnetic Jc)を求めた.

3 結果および考察

全試料の XRDパターンを Fig. 1に示す. nominal Sr2VFeAsO3 では, Sr2VFeAsO3 の回折ピークがあり,主相であった. nominal

Sr2NbFeAsO3 では, Sr2NbFeAsO3 と思われる回折ピークはなく, 主相は Sr4Nb2O9 であった. nominal Sr2V0.8Nb0.2FeAsO3 では,

Sr2VFeAsO3 の回折ピークがあり,主相であったが,異相として Sr4Nb2O9 が確認された. これより, Vサイトへの Nbの固溶限界は

20％より小さい.

nominal Sr2VFeAsO3 の電気抵抗率測定では,電気抵抗ゼロを確認でき, T onset
c = 35.1 Kであった. 磁化測定では,全温度で完全反

磁性を確認でき,ヒステリシス曲線を示した. このヒステリシス曲線のループの高さから求めた磁気超伝導臨界電流密度 (Magnetic

Jc)の磁束密度 (µ0H)依存性を Fig. 2に示す. 2 Kにおいて, Magnetic Jc � 3000 Acm−2 であり,実用上必要な 105 Acm−2 の 100分

の 1であった.
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Fig. 1 Powder XRD patterns of nominal Sr2VFeAsO3, nom-

inal Sr2V0.8Nb0.2FeAsO3 and nominal Sr2NbFeAsO3 sam-

ples. The vertical bars represent calculated positions of Bragg

diffractions of Sr2VFeAsO3 (black) and Sr4Nb2O9 (blue).
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参考文献

1) X. Zhu, et al., Phys. Rev. B 79, 220512 (2009).

2) G. R. Stewart, Rev. Mod. Phys. 83, 1589 (2011).

3) Y. Tojo unpublished (2016).

4) E. M. Gyorgy, et al., Appl. Phys. Lett. 55, 283 (1989).
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遍歴電子メタ磁性転移体 LaFe12B6化合物の          

低温・磁場中 X 線回折 
藤枝 俊*、三井好古**、小山佳一**、深道和明***、鈴木 茂* 
（*東北大 多元研、**鹿児島大 理工、***東北大 名誉教授） 

X-ray diffraction measurements at low temperatures under magnetic fields                          
for itinerant-electron metamagnet LaFe12B6 compound 

S. Fujieda*, Y, Mitsui**, K. Koyama**, K. Fukamichi*** and S. Suzuki* 
(*IMRAM Tohoku University, **Graduate school of science and engineering Kagoshima University,   

***Professor Emeritus Tohoku University) 

背景 
  SrNi12B6 型構造の LaFe12B6 化合物の単相作製は容易でなく、もっぱら強磁性不純物相を含む試料で研究

されていたが、最近、我々は強磁性不純物相を含まない試料の作製に成功した[1]。その磁気的性質を調べ、

ネール温度 TN = 35 K 近傍では反強磁性状態および常磁性状態から強磁性状態への遍歴電子メタ磁性転移が

生じることを明らかにした。さらに、メタ磁性転移に伴い大きな磁気熱量効果が生じることも報告した。従

って、水素や天然ガスなどのエネルギー関連ガスの液化冷凍のための磁気冷凍材料として応用が期待される。

本研究では、磁気熱量効果の制御および応用において重要な知見となる相転移に伴う結晶構造変態の有無を

明らかにするために、強磁性不純物相を含まない良質の LaFe12B6 化合物試料を用いて低温・磁場中 X 線回折

測定を行った。 

実験方法 
  各元素を Ar 雰囲気下でアーク溶解して得られた凝固試料を石

英管に真空封入した後、1173 K で 10 日間の均質化熱処理を施して

LaFe12B6 化合物を作製した。メノウ乳鉢で調製した粉末試料につい

て、室温での X 線回折測定により強磁性不純物相を含まないこと

を確認し、低温・磁場中 X 線回折装置を用いて測定した。 

実験結果 
  Fig. 1 に異なる温度で測定した無磁場中での X 線回折パターン

を示す。また、SrNi12B6 型構造のブラック反射の位置を下部に黒棒

で示す。65 K において Cu 製試料ホルダーによる回折ピークが観測

されるが、その他の全ての回折ピークは SrNi12B6型構造で指数付け

出来ることを確認した。同様の回折パターンはネール温度TN = 35 K
以下においても観察される。従って、常磁性状態から反強磁性状態

への相転移において、結晶構造は不変である。同様の結果は、最近、

低温中性子回折の実験でも報告されている[2]。15 K における磁場

印加の場合の回折パターンを Fig. 2 に示す。3.5 T 以上の磁場印加に

より、矢印で示すように SrNi12B6 型構造では指数付け出来ない新た

な回折ピークが観察された。15 K の磁化曲線の変曲点から求めた

メタ磁性転移磁場は 3.2 T であった。さらに、同様の磁場印加によ

る回折パターンの変化は TN 以上でのメタ磁性転移においても観察

された。従って、反強磁性状態あるいは常磁性状態から強磁性状態

へのメタ磁性転移は結晶構造変態を伴うことが示唆される。 

参考文献 
1) S. Fujieda et al.: J. Magn. Magn. Mater. 421 (2017) 403. 
2) L. V. B. Diop et al.: Phys. Rev. B 93 (2016) 014440.  
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ギ酸ペロブスカイト(CH3NH3)[M(HCOO)3], 
(M =Mn, Co, Ni, Cu)の磁性と構造 

佐藤大輔、木田孝則*、萩原政幸*、福田武司、鎌田憲彦、本多善太郎 

(埼玉大院理工、*阪大先端強磁場) 

Magnetic properties and crystal structures of  

perovskite type transition metal formates (CH3NH3)[M(HCOO)3], (M=Mn,Co,Ni,Cu) 

D.Sato, T. Kida*, M. Hagiwara*, T. Fukuda, N. Kamata, and Z. Honda 

 (Saitama Univ., *AHMF, Osaka Univ.) 

 

[はじめに] 

ABX3型ペロブスカイト構造は酸化物の磁性体、誘電体、超伝導体によく見られる結晶構造である。最近、

Aサイトを１価有機アミンが占める有機無機複合型ペロブスカイトの研究が盛んであり、Bサイトに Pb, Xサ

イトに Iを組み合わせた場合、優れた太陽電池特性を示すことから注目されている。さらに Bサイトに 2価

遷移金属イオン、X サイトにギ酸イオンの組み合わせでは磁性と誘電性の共存が報告されており、興味が持

たれる。そこで磁性と誘電性を併せ持つ機能性物質の開発を研究目的とし、各種ギ酸ペロブスカイト

(CH3NH3)[M(HCOO)3], (M=Mn,Co,Ni,Cu)を合成し、研究の第１段階としてその構造と磁性の解明を行った。 

[実験方法] 

ギ酸ペロブスカイトの結晶合成には原料 2液の界面で結晶を

成長させる濃度拡散法を採用した。2つのビーカーを入れ子構

造にし、内部ビーカー内に原料の HCOOH、CH3NH3溶液、外

側に各種遷移金属硝酸塩溶液をいれ、2液がわずかにふれるよ

うにエタノールを加え、そのまま結晶が析出するまで数週間静

置した。各試料の結晶構造の評価には粉末 X線回折装置、磁

性評価には超伝導量子干渉素子磁束計を用いた。また、結晶構

造がすでに報告されている(CH3NH3)[Co(HCOO)3]をモデル構造

としてリートベルト解析を行い、各種ギ酸ぺロブスカイトの結

晶構造の推定を行った。 

 [結果]  

図 1にリートベルト法により推定した(CH3NH3)[Ni(HCOO)3],

の結晶構造を示す。遷移金属(Ni2+)にギ酸の酸素が正八面体的に

配位し、ギ酸と遷移金属のネットワークの中心にメチルアミン

が配置した構造であった。一方 Bサイトが Cuの結晶のみ BO6

八面体が一軸伸びており、Cu2+イオンのヤーン・テラー歪を示

唆した。各種ギ酸ペロブスカイトの磁気測定を行ったところ、

帯磁率の温度依存性は 100K以上でキュリー・ワイス則に従っ

た。遷移金属の種類によらず、すべてのギ酸ペロブスカイトの

ワイス温度が負であったことから遷移金属間にはギ酸を介して

反強磁性的超交換相互作用が働くと考えられる。一方、磁化

M-H曲線には有限の自発磁化及び磁気履歴が見られることか

ら、一連のギ酸ペロブスカイトはすべて弱強磁性を示すことを明らかにした。さらに(CH3NH3)[Cu(HCOO)3]

の単結晶の合成にも成功し、磁化測定により磁化容易軸が[1 0 1]方向であることも明らかにした（図２）。 

 

 

図 1. (CH3NH3)[Ni(HCOO)3]の結晶構造 

図 2. (CH3NH3)[Cu(HCOO)3]単結晶磁化曲線 
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ピリミジンカルボン酸架橋ハニカム金属錯体の磁性 

海津 敏裕、奥谷 顕*、木田孝則*、萩原 政幸*、福田 武司、鎌田 憲彦、本多 善太郎 

埼玉大院理工、*阪大先端強磁場 

Magnetic properties of pymca bridged honeycomb structured metal complexes 

(T. Kaizu, A. Okutani*, T. Kida*, M. Hagiwara*, T. Fukuda, N. Kamata, and Z. Honda) 

(Saitama Univ., * AHMF, Osaka Univ.) 

 初めに 

ピリミジン-2-カルボン酸(以下 pymca)は 2 つの金属イオンに橋架け配位結合する架橋型配位子である。金

属イオンが架橋配位子で架橋された金属錯体は、架橋配位子と金属イオンの組み合わせにより様々な構造の

金属イオン-有機分子ネットワークを形成し、配位高分子と総称される。このような配位高分子は磁性金属間

に架橋配位子を介して超交換相互作用が働くため、磁気格子が明確なスピン系磁性体として広く研究されて

いる。我々は、pymca と金属イオンの反応を試みたところ、ハニカム構造配位高分子を形成することを見出

し、その磁性を報告した[1]。一連の pymca ハニカム配位高分子は、ハニカム層内の交換相互作用が反強磁性

的であり、低温で反強磁性を示した。そこで 2 種類の磁性イオンをハニカム層内に導入することによりフェ

リ磁性の発現をめざし、各種遷移金属イオン M=(Fe2+,Co2+,Ni2+,Cu2+)と pymca 架橋配位子との水熱反応を様々

な条件で行い、反応生成物の結晶構造および磁気特性を調査した。 

 実験方法 

 テフロン耐圧容器に各種遷移金属イオン (M1, M2=Fe, 

Co, Ni, Cu)塩と 2座架橋配位子 pymca、カウンターイオン

源として NaClO4を入れ、100℃から 130℃の温度で水熱反

応を行い M1(2-x)M2(x)(pymca)3ClO4 (x=0~2)の合成を行った。

金属イオンの組み合わせとしては Fe-Co, Co-Ni, Ni-Cu 等

を検討した。結晶構造の同定には粉末 X線回折(XRD)装置

及びリートベルト法を用い、SQUID 磁束計により磁気特

性を測定・評価した。 

 実験結果 

 反応生成物の XRD より、いずれの試料もハニカム配位

高分子であることを確認した。また、ハニカム面内の格子

定数は xに対してほぼ線形に変化するベガード則に従うこ

とを明らかにした。これは M1と M2がハニカム格子上の結

晶学的に等価な 1 サイトにランダム配置していることを

示唆する。各種試料の磁気測定を行ったところ、図 2に示

す通り帯磁率の温度依存性に 2つの相転移点がみられた。

高温側の折れ曲がり点はネール点に対応すると思われる。

一方、低温側の異常は、冷却条件による帯磁率の違いがみ

られることからスピンのランダム凍結現象を示唆する。こ

れは、2 種類の金属イオンがハニカム層内にランダム配置

したことにより、ハニカム層内に大きさの異なる交換相互

作用がランダムに働き、次近接相互作用によってスピンの

フラストレーションが生じたためであると推察される。当

日、磁気相図を含め、詳細を報告する。 

 参考文献 

[1] 林 青 他、第 40回磁気学会学術講演会 08aE-5(2016). 

図 1  M2(pymca)3ClO4の結晶構造図 

 

 図 2 FeCo(pymca)3ClO4 

   の帯磁率の温度依存性 
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機械学習による遷移金属二元合金の磁化予測 

金村卓郎 1，白井正文 1, 2 

（1東北大学 電気通信研究所，2東北大学 スピントロニクス学術連携研究教育センター） 

Prediction of the magnetization in transition-metal binary alloys by means of machine learning 

T. Kanemura1, M. Shirai1, 2 

(1 RIEC, Tohoku Univ., 2 CSRN, Tohoku Univ.) 

はじめに 

材料科学と情報工学の融合領域であるマテリアルズ・インフォマティクス 1) は，複雑化・多様化する現在

の材料探索に大きな貢献をすると期待されている．マテリアルズ・インフォマティクスは，材料の構造や物

特性に関するデータを整理し，情報科学に基づいて解析することで，新たな知見を得ようという試みである． 

本研究では，機械学習による磁性材料の効率的な

探索が可能であることを検証するため，遷移金属二

元合金の磁化を予測する機械学習のモデルを構築し

た．機械学習により予測された磁化の値をデータベ

ースに収録された値と比較することで機械学習の実

効性を定量的に評価した。 

 

解析方法 

本研究では，データベースMaterials Project 2) に

収録された 1,106種の遷移金属二元合金の物性値を

利用して，ニューラルネットワークに基づいた機械

学習手法を用いた．データ解析のための言語として

Python2.7を, モジュールには tensorflow 3) を使用

した． 

 

解析結果 

データベースから抽出した 995種の二元合金の

物性値を学習データとして機械学習により予測さ

れた 111種の二元合金の磁化の値をデータベースに

収録された磁化の値と比較した（Fig. 1参照）．予測

値は実際の値とよい相関（相関係数：0.879）を示し

ており，機械学習の実効性を確認できた．また、学

習データの増加と共に機械学習の予測精度が良く

なる傾向がある．次に，3d遷移金属二元合金につい

て磁化の組成比依存性を予測したところ，Fig. 2に

示すように Slater-Pauling曲線 4) を正しく再現した． 

参考文献 

1) Krishna Rajan, Mater. Today 8 (10), 38 (2005). 

2) A. Jain, et al., APL Mater. 1, 011002 (2013) 

3) Mart´ın Abadi, et al., TensorFlowTM: Software 

available from tensorflow.org. (2015) 

4) J. C. Slater, J. Appl. Phys. 8, 385 (1937). 

 

Fig. 1  The correlation between the magnetization 

predicted by machine learning and that recorded in the 

database for transition-metal binary alloys. 

 

Fig. 2  The magnetization predicted by machine learning 

for 3d transition-metal binary alloys as a function of 

averaged atomic number. 
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格子拡張による高磁化 Mn 基規則合金の理論設計 

三橋唯澄 1，辻川雅人 1, 2，白井正文 1, 2 

（1東北大学 電気通信研究所，2東北大学 スピントロニクス学術連携研究教育センター） 

 

Theoretical design of Mn-based ordered alloys with high magnetization by lattice expansion 

Y. Mitsuhashi1, M. Tsujikawa1, 2, M. Shirai1, 2 

(1 RIEC, Tohoku Univ., 2 CSRN, Tohoku Univ.) 

はじめに 

現在、自動車用モータや風力発電機には高価なネオジム磁石が使われているが、希少元素を使わない高性

能磁石材料の開発が求められている。そこで、高結晶磁気異方性と 600 Kを超えるキュリー温度を有する正

方晶 D022型 Mn3Ga 合金に注目した 1)。しかし、Mn3Ga はフェリ磁性を示し、磁化が小さいことが問題である。

そこで本研究では、Mn3Gaの Mn原子を Fe原子への置換ならびに格子拡張による強磁性状態発現の可能性を

理論的に検証した。 

計算方法 

正方晶 D022型 Mn3Ga, Mn2FeGa, Fe2MnGa を対象として、フェリ磁性と強磁性の生成エネルギーと体積の関

係を第一原理計算に基づいて調べた。計算には平面波基底と Projector Augmented Wave 法を用いた第一原理計

算コード VASP 2) を用いた。また、交換相関エネルギーには一般化勾配近似(GGA)を用いた。 

計算結果 

正方晶D022型Mn3Ga, Mn2FeGa, Fe2MnGaのフェリ協性

と強磁性のエネルギー差を、常圧からの体積膨張率の関

数として Fig. 1 に示す。この図から Fe 組成の増加に伴い

強磁性状態が安定化することがわかる。これは最隣接

Mn(2b)-Mn(4d)原子間に比べて、Mn(2b)-Fe(4d)原子間には

たらく反強磁性相互作用が弱いためである。さらに

Mn(2b)-Fe(4d)原子間距離を 8%程度広げると、強磁性相

互作用に変化する。いずれの合金も体積膨張に伴いフェ

リ磁性が安定化していくが、ある体積を超えると逆にフ

ェリ磁性と強磁性のエネルギー差が小さくなっていく。

この体積において低磁化強磁性相から高磁化強磁性相へ

の転移が生じるためである。特に Fe2MnGa では体積を約

23%膨張させると強磁性状態が安定になる。このときの

Fe2MnGa の磁化は 1.7 T と Nd2Fe14B 磁石に匹敵する値

が得られる。一方、強磁性状態における一軸結晶磁気

異方性エネルギーKuは 0.92MJ/m3であり、フェリ磁性

相(Ku=1.30MJ/m3)と比較して小さくなり、こちらも改善

する必要がある。 

実際に体積を膨張させるため、これら合金の Ga原子を原子半径の大きい典型元素で置換した合金に対する

計算結果ついても報告する。 

謝 辞 

本研究は科学技術振興機構(JST)産学共創基礎基盤研究プログラムの助成により行われた。 

参考文献 

1) H. Niida et al., J. Appl. Phys. 79, 5946 (1996).  

2) G. Kresse and J. Furthmuller, Vienna Ab-initio Simulation Package, University of Wien, 2001 

Fig. 1 The formation-energy difference between ferri- 

and ferromagnetic states as a function of the unit-cell 

volume relative to that under ambient pressure 

calculated for Mn3Ga, Mn2FeGa and MnFe2Ga. 
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エアギャップ透過スピン波の時空間分解
松本慧大、吉峯功 ∗、姫野滉盛、佐藤琢哉

(九大院理、∗ 理研)

Time-resolved imaging of spin wave transmission through an air gap

K. Matsumoto, I. Yoshimine∗, K. Himeno, T. Satoh

(Kyushu Univ., ∗RIKEN)

1 はじめに

スピン波は、局在電子のスピン歳差運動が波として伝わってき、実電流を伴わずに情報の伝播を可能にすることが知られてい

る。近年では、マイクロ波で励起されたスピン波の不均一領域やエアギャップを超える伝播が確認され、その透過率が報告され

た 1)。そこで我々は、スピン波の励起と検出を超短パルス光で行い、エアギャップを透過するスピン波の時空間分解イメージング

を行った。講演では、実験で得られた波形と、グリーン関数を用いた数値計算結果とマイクロマグネティックシミュレーションで

の結果を比較し、透過率と位相シフトを求めて、量子力学的なトンネル効果の類似性について議論する。

2 実験とシミュレーション

実験では、パルス幅 150 fsの Tiサファイアレーザーを使い、ポンププローブ測定を行った。ポンプ光は波長 1300 nmの円偏光

であり、逆ファラデー効果によって、光進行方向に有効磁場を発生させることでスピン波を誘起した。プローブ光は波長 800 nm

の直線偏光であり、光進行方向の磁化成分に比例して偏光面が回転するファラデー効果を用いて磁化を検出した。サンプルはフェ

リ磁性絶縁体で、エアギャップを実現するために二枚のサンプルを面内方向に離して配置した。グリーン関数を用いた数値計算で

は、単一波長スピン波に適用できる式を、それぞれ重ねあわせと重み付けを行うことで、光で励起した波束スピン波にも適用する

ことができるようにした。マイクロマグネティックシミュレーションでは、mumax3を用いて、波束スピン波の再現を行うために

初期条件として磁化をガウシアンに分布させた。時間発展は LLG方程式を解くことで自動的に実現できる。

3 結果

ギャップ幅 60 µmにおけるスピン波の透過時空間波形は、Fig.1のようになった。ここで、ギャップを 200 µmの場所とし、0

µmで励起を行った。(a)は実験結果、(b)はグリーン関数を用いた計算結果、(c)は mumax3を用いた結果である。この結果から

いずれの場合も、ギャップ透過後の波形は等位相がギャップへ集まるような波形をしており、入射側では定在波が見えていること

が分かる。また Fig.2のように数値計算からは、(a)透過率と (b)位相シフトを得ることができ、特にギャップが大きい領域におい

てトンネル効果のような振る舞いを見せることがわかった。
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Fig. 1 (a)実験での透過波の時空間波形、(b)数値計算での透過波の時空間波形、(c) mumax3での透過波の時空間波形
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反応性パルス DC スパッタリング法による高品位(Bi1-xBax)FeO3 
強磁性‧強誘電薄膜の作製とその磁気および誘電特性 

吉村 哲 

(秋田大、JST さきがけ) 

Fabrication of highly qualified (Bi1-xBax)FeO3 multiferroic thin films by using a pulsed DC     
reactive sputtering method and its magnetic and dielectric properties 

S. Yoshimura 

(Akita Univ., JST PRESTO)  

はじめに 強磁性‧強誘電材料は，電場 E による磁化 M の方向制御，磁場 H による電気分極 P の方向制御が

可能とされていることから，革新的な次世代電子材料として研究が活発化してきている．電圧駆動型の磁気

デバイスに本材料を使用する場合，高信号出力化などの観点から高い飽和磁化（Ms）が求められる．しかし

ながら，これまで検討されてきた強磁性‧強誘電材料の多くは，強誘電材料に微小量の磁性元素をドープする

ことで強磁性を発現させてきた場合が多く，大きな Msを有する材料はほとんど報告されていない．著者がこ

れまでに作製に成功した(Bi1-xBax)FeO3強磁性‧強誘電薄膜において，Bi に対する Ba 置換量を 40 %まで増大さ

せることにより，比較的大きな Ms（60 emu/cm3）が得られた 1) が，絶縁性が不十分であり，良好な強誘電特

性は得られていなかった．この問題を解決するためには，ピンホールや欠陥の少ない，より高品位な薄膜を

作製することが必要となるが，これまで著者が用いてきた RF マグネトロンスパッタリング法では，成膜温

度や成膜中の薄膜への VHF プラズマ照射 2) の条件も最適化しており，更なる高品位化は困難であった．ここ

で，酸化物や窒化物の薄膜の作製において，高速成膜化・高成膜電圧化・アーク放電の抑制，に効果的な反

応性パルス DC スパッタリング法が報告されている 3) ．本研究では，(Bi1-xBax)FeO3強磁性‧強誘電薄膜の作製

において，反応性パルス DC スパッタリング法を用い，高品位な薄膜を作製することを目的とした． 

方法 (Bi0.5Ba0.5)FeO3(BBFO)薄膜(膜厚 300 nm)を，RF マグネトロンスパッタリング法および反応性パルス

DC スパッタリング法を用いて，熱酸化膜付き Si 基板上に Ta(5 nm)/Pt(100 nm)の下地層を成膜した後，積層

膜として作製した．積層膜は基板温度として，Ta を室温，Pt を 300℃，BBFO を 600℃で成膜した．さらに，

BBFO 薄膜のペロブスカイト構造の形成を促進させるために，スパッタリング成膜時の薄膜に VHF プラズマ

照射を施した．RF マグネトロンスパッタリングでは，Bi-Ba-Fe-O 酸化物ターゲットを用い，反応性パルス

DC スパッタリングでは，Fe 粉末と Ba-Fe-O 粉末とを焼結させて作製した導電性ターゲットに Bi シートを配

置したものを，それぞれ用いた．反応性パルス DC スパッタリング法におけるパルス条件として，周波数を

20～100 kHz，デューティー比を 10～40 %，電力を 100～200 W，の範囲で変化させた．作製した積層膜の構

造解析は，Ｘ線回折装置(XRD)により，磁気測定は，振動試料型磁力計(VSM)により，誘電測定は，BBFO 積

層膜の最表面に Pt ドット状電極(100 m)を成膜した後に，強誘電体特性評価システムにより行った． 

結果 Fig.1 に，RF マグネトロンスパッタリング法および反応性パルス DC スパッタリング法を用いて作製

した BBFO 薄膜の磁化（M-H）曲線および強誘電ヒステリシス（P-E）曲線を示す．M-H 曲線において，RF

マグネトロンスパッタリング法を用いた場合は，前述の通り Msは 60 emu/cm3であるが，反応性パルス DC ス

パッタリング法を用いた場合は，周波数を 50 kHz，デューティー比を 25 %，電力を 200 W，としたとき，

Msは 90 emu/cm3まで増加した．また，P-E 曲線においては，反応性パルス DC スパッタリング法を用いるこ

とにより，電流リークが少ないことを示唆する，原点対称性の良い形状が得られ，かつ抵抗が１桁程度高い

値を示した．このように反応性パルス DC ス

パッタリング法により BBFO 薄膜が高品位化

した要因は，高いエネルギーを有するスパッ

タ粒子が離散的に基板に到達することで，粒

子の基板表面での拡散が促進し，結晶性の良

い薄膜が得られたことによると考えられる． 
参考文献 1) 吉村, 他 第37回日本磁気学会学

術講演概要集, 3aC-6.  2) 吉村, 他 第 34回日

本磁気学会学術講演概要集 , 6aB-1.  3) D. 
Pelleymounter et. al., 2014 Soc. Vac. Coat., 57th 
Annual Technical Conference Proceedings, 
Chicago, USA 

Fig. 1 M-H curves and P-E curves of (Bi0.5Ba0.5)FeO3 thin films 
fabricated by RF magnetron sputtering method or pulsed DC reactive 
sputtering method. 

-100

-50

0

50

100

-20 -15 -10 -5 0 5 10 15 20
H (kOe)

The film fabricated by 
pulsed DC sputtering

The film fabricated
by RF sputtering

-4

-2

0

2

4

-300 -150 0 150 300
E (kV/cm)

-0.4

-0.2

0

0.2

0.4

-200 -100 0 100 200
E (kV/cm)

pulsed DC

RF

19pA  15

 21 



イオンビームアシストスパッタリング法による 
高保磁力かつ高飽和磁化・-Fe2O3強磁性‧強誘電薄膜の作製 

吉村 哲 

(秋田大，JST さきがけ) 

Fabrication of -Fe2O3 multiferroic thin films with high coercivity and saturation magnetization          
by using an ion-beam assisted sputtering method 

S. Yoshimura 

(Akita Univ., JST PRESTO)  

はじめに 強磁性‧強誘電材料は，電場 E による磁化 M の方向制御，磁場 H による電気分極 P の方向制御が

可能とされていることから，革新的な次世代電子材料として研究が活発化してきている．電圧駆動型の磁気

記録等のデバイスに本材料を使用する場合，記録情報の保持の観点から高い保磁力（Hc）が，情報再生時の

高信号出力化の観点から高い飽和磁化（Ms）が，それぞれ求められる．しかしながら，これまで検討されて

きた強磁性‧強誘電材料の多くは，強誘電材料に磁性元素をドープすることで強磁性を発現させてきた場合が

多く，大きな Hc および Ms を有する材料はほとんど報告されていない．ここで，化学的手法により比較的容

易に合成される 構造の Fe2O3 ナノ微粒子 1) において，Hc：20 kOe および Ms：100 emu/cm3が得られている．

一方で，本材料は準安定相であり，温度上昇により容易に安定相である反強磁性 -Fe2O3 に変態するため，

本材料の薄膜においては，量産性に難があるパルスレーザーデポジション（PLD）法による作製のみが唯一

報告されている 2) ．本研究では，工業応用および量産に適用可能で，低温成膜での結晶化にも効果的である，

イオンビームアシストスパッタリング法 3) を用い，その薄膜の作製を試みた． 

方法 Fe2O3薄膜(膜厚 100 nm)は，Fig.1 の模式図に示す，イオンビームアシストガン付きのイオンビームス

パッタリング装置を用いて，室温にて，SrTiO3(111)単結晶基板上に成膜した．スパッタリングターゲットの

原材料には，-Fe2O3（ヘマタイト）を用いた．スパッタガンにおいて，プロセスガスを Xe，RF 電力を 100 W，

加速電圧を 1000 V，とした．ターゲット表面のチャージアップを抑制するため，ニュートラライザを用い，

その電流および Ar ガス流量を最適化した．アシストガンにおいて，プロセスガスを Ar とし，RF 電力を 40

～60 W，加速電圧を 60～200 V と変化させた．作製した薄膜の構造解析は，Ｘ線回折装置(XRD)により，磁

気測定は振動試料型磁力計(VSM)により，それぞれ行った． 

結果 Fig.2 に，イオンビームアシストガンの電力および加速電圧を変化

させて作製した Fe2O3薄膜の XRD パターンおよび磁化曲線を示す．イオ

ンビームアシストガンを用いない場合は，図中に示していない角度範囲を

含め，明瞭な回折ピークは観測されないが，加速電圧を装置下限値に近い

60 V 一定にして電力を増大させるに従い，-Fe2O3 (004)からの回折強度が

増大した．これに伴い，磁化曲線においても，飽和磁化および保磁力が増

大し，60 W の電力において，120 emu/cm3および 2.5 kOe が得られた．よ

って，成膜中の薄膜に適切なエネルギーを与えることが可

能なイオンビームアシストスパッタリング法は，-Fe2O3 

の形成に有効であると言える．次に，電力を 60 W 一定に

して加速電圧を増大させると，-Fe2O3 (004)からの回折ピ

ークが消滅し，200 V の加速電圧において，-Fe2O3 (210)

からの回折ピークが見られた．これに伴い，磁化曲線にお

いて磁化がほとんど消滅した．高電力・高加速電圧のイオ

ンビームの照射により薄膜に過大なエネルギーが付与さ

れ，安定相である -Fe2O3 が形成されたと考えられる． 

講演では，酸素雰囲気中における反応性 DC マグネトロ

ンスパッタリング法を用いて作製した Fe2O3 薄膜との比

較についても述べる予定である． 

参考文献 1) J. Tucek et al., Chem. Mater. 22, 6483-6505 (2010). 
2) M. Gich et al., Appl. Phys. Lett. 96, 112508 (2010). 
3) S. Cardoso et al., J. Appl. Phys. 103, 07A905 (2008). 

謝辞 ｲｵﾝﾋﾞｰﾑｱｼｽﾄｽﾊﾟｯﾀﾘﾝｸﾞ装置を使用させて頂きました，P. Freitas 先生・S. Freitas 先生に感謝申し上げます． 

Fig. 2 XRD profiles and magnetization curves of the 
Fe2O3 films deposited by using the ion-beam sputtering 
method with an assist ion-beam of various conditions.  

Fig. 1 Schematic diagram of 
ion-beam assisted sputtering system. 
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強誘電体基板上に作製した微小磁性体の輸送現象特性 

山口明啓 1, 上田洸右 1，中島武憲 1, 内海裕一 1, 山田啓介 2 

（1兵庫県立大学, 2岐阜大学） 

Magnetic properties of micro-scale artificial magnets fabricated on ferroelectric substrate LiNbO3 

Akinobu Yamaguchi1, Kosuke Ueda1, Takenori Nakashima1, Yuichi Utsumi1, Keisuke Yamada2 

(1. Univ. Hyogo, 2.Gifu Univ.) 

はじめに 

誘電特性と磁気特性を同時に有する材料系は、マルチフェロイックと呼ばれ、機能性材料としてだけではな

く基礎物性を発現する物理機構に関する研究でも注目を集めている。1)実用化に関していえば、マルチフェロ

イックを発現する温度が室温よりも低い物質系が多く、合成や創製についても難しい。基礎物性を研究する

上でも実用化を目指す上でも新しい試みが必要と考えられる。そこで、本研究では、強誘電体と磁性体を接

合することで接合界面を介した物性変化を研究する試みを行った。2)ここでは、強誘電体として LiNbO3単結

晶基板を用いて、その上面に形状を制御した微小磁性体を配置して、その輸送特性を調べた結果を報告する。 

 

実験結果と考察 

半導体微細加工技術を用いて、LiNbO3単結晶基板に厚み 30 nmの Ni細線を形成した。単結晶基板からの格

子歪の結晶方位依存性を考慮して Ni細線を配置して、マイクロプローブを用いて面内磁気抵抗効果測定を行

った。Ni細線と基板 Orientation Flat(OF)方向

が垂直配置の場合の磁気抵抗測定結果の一

例を Fig. 1に示す。測定結果から明らかな

ように、Ni細線に流す電流 Iと外部磁場 H

が平行(I//H)では無磁場状態で磁気抵抗が大

きく減少していることがわかる。このこと

は、無磁場近傍で磁壁が Ni細線内に導入さ

れていることを示している。I⊥H配置の場

合でも、同様に無磁場近傍で Ni細線内に磁

壁が導入されていることがわかる。 

以上の結果は、形状磁気異方性に加えて、

OF方向に誘導磁気異方性が発現している

ことによって、磁区構造形成が生じるため

と考えられる。誘導磁気異方性の発現機構

は、強誘電体／磁性体の界面に起因してお

り、格子歪の効果が大きいと考えられる。 

本研究では、人工的な界面やヘテロ接合

を導入することで磁性体あるいは誘電体側

に物性を発現させることができることを示

した。本研究が新しい物質探索方針の一つ

となることを期待する。 

参考文献 

1) M .Fiebig, Th. Lottermoser, D. Meier, M. Trassin, Nature Review Materials 1, 16046 (2016). 

2) A. Yamaguchi, T. Ohkochi, A. Yasui, T. Kinoshita, K. Yamada, IEEE Trans. Magn. in printing (2017). 

Fig. 1 基板結晶方位とNi細線の配置方向を考慮した

磁気抵抗効果測定結果． 
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Must for candidates of permanent magnet materials 

H. Akai 
Institute for Solid State Physics, The University of Tokyo, Kashiwa 277-8581, Japan 

The basic strategy of designing a new permanent magnet material is to attain a large saturation magnetization MS, a high 
Curie temperature TC, and a strong magnetic anisotropy in a single crystal. The question is then if there are some limits 
to these quantities and, if it is, what are the values and what determine them. The answer to the first question is “yes”. 
Concerning the second and third questions, obviously the magnetization cannot exceed the local atomic magnetization, 
which is limited to ~5 µB (transition metals) or ~10 µB (rare earths) per atomic volume; our experience tells that the 
possible maximum MS probably is not larger than 2.5 T that is attained for Fe70Co30 alloy (owing to subtle balance 
between the magnetic moment and volume, see Fig. 1). TC do not exceed both the intra-atomic coulombic interaction 
and bandwidth, which could be ~5 eV, being much higher than the melting temperature. Therefore, TC ~1500 K might 
be a good estimate of the limit (enough for practical purposes). The magnetic anisotropy originates from the 
combination of a crystal structure and the spin-orbit coupling. The crystal structure gives rise to a crystal field as well as 
anisotropy in kinetic energy. The effects could again reach as large as the bandwidth. On the other hand, the strength of 
the spin-orbit coupling do not exceed ~ 0.1eV even for rare earths. Yet another limitation comes from the exchange 
coupling: if the atoms that possess a large spin-orbit coupling are different from those carrying magnetic moments, the 
exchange coupling between those two types of atoms limits the strength of magnetic anisotropy. Eventually, the 
magnetic anisotropy is limited by the spin-orbit coupling in the case of transition metals and the crystal field (including 
kinetic part) in the case of rare earths. From such arguments, it may be realistic to define the following figures for an 
ultimate permanent magnet material: MS ~ 2.5T, TC ~1500 K, and K1 ~ 50 MJ/m3 
   In order to realize the above figures to some extent, the following considerations might be helpful: First, the 
material should be definitely metallic so that the ferromagnetism can be the most stable magnetic structure. For this it is 
necessary that the main player, Fe, be in a metallic environment. The adding some amount of Co would help to increase 
MS and TC. Moreover, for the ferromagnetic state to be stable, each Fe should take approximately a six coordinate 
bcc-like structure. In such a situation, high TC is also guaranteed. Concerning the magnetic anisotropy, it is impossible 
to attain enough anisotropy with using only transition metal elements: though realizing a highly tetragonal lattice might 
be possible, the spin orbit coupling will not be strong enough to fix the magnetic moment to the lattice. Then the 
maximum of K1 would be ~ 5MJ/m3. To obtain K1 one order of magnitude bigger than that definitely needs the 
existence of rare earths in the system, as is supported by experiences. For example, at law temperature, the magnetic 
anisotropy of rare earth based permanent magnet materials are mostly comes from rare earth elements. Even at higher 
temperature where the coupling between Fe and rare earth ions becomes weak, half of the magnetic anisotropy is still 
owing to the rare earths although the number of rare earth atoms in the unit cell is much smaller than that of Fe atoms.  
   Further detailed discussion about the must for candidates of permanent magnet materials will be discussed on the 
basis of first-principles calculation of magnetic and electronic properties of magnetic materials. 
 

µ

  
Fig. 1 the magnetic moment (left) and the magnetization Ms as functions of the lattice constant and fictitious nuclear 
number. The arrows indicate the lattice constant corresponding the minimum of the total energy of the system. 
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Analysis of magnetic properties for 1-12 rare-earth intermetallics based on 

first-principles 

Takuya Yoshioka, Daiki Suzuki, and Hiroki Tsuchiura 
1
Department of Applied Physics Tohoku University, Sendai 980-8579, Japan 

2
ESICMM, National Institute for Materials Science, Tsukuba 305-0047, Japan 

 

   Due to increasing demands for high performance hard magnets for applications like wind turbines 

or electric vehicles, intensive studies have been carried out to investigate novel magnetic materials with 

comparable magnetic properties to Nd2Fe14B. Among them, because of high fraction of iron, rare-earth 

iron intermetallic compounds in ThMn12 structure have attracted constant attention. In particular, the 

nitrogenated compounds NdFe12N and NdFe11TiN stimulated much more interest among this series of 

compounds both experimentally and theoretically [1, 2]. The other 1-12 type intermetallics studied by 

screening approach, where the magnetic properties such as anisotropy fields and maximum energy 

products are estimated in a systematic way [3].  

 Motivated by these background, here we focus on RFe12 with R=Nd or Sm and investigate their 

magnetic properties theoretically. First, we calculate the basic magnetic properties such as magnetic 

moment and magnetic anisotropy of each ion, and then define a crystal field Hamiltonian for R ions 

based on first-principles calculations to construct an effective spin model for these systems. We also 

carry out the electronic state calculation for these systems with simple surfaces. This is because, we 

have found that the Nd ions exposed on the (001) surface of the Nd2Fe14B structure not only lose their 

uniaxial anisotropy but also exhibit in-plane anisotropy. Here we call such Nd ions as anomalous Nd, 

and we can expect that the same thing happens also RFe12 systems. Then we carry out spin-dynamics 

calculations for the effective spin model including the information of surface R ions to estimate the 

expected values of coercivity. 

 Fig. 1 shows the (001) surface model structure, 

or the so-called slab model structure, for NdFe12 

system, as an example. The leading crystal field 

parameter A20’s are shown in the figure. The 1
st
 

and 6
th
 Nd ions show the strong c-plane 

anisotropies. Thus we find that the Nd on the 

surfaces can be anomalous even for the NdFe12 

system. We will also discuss the effects of 

anormalous R (R=Nd, Sm) ions for the coercivity 

in the 1-12 type rare-earth intermetallic 

compounds. 

  

[1] T. Miyake, K. Terakura, Y. Harashima, H. Kino, and S. Ishibashi, J. Phys. Soc. Jpn. 83 (2014) 

043702. 

Fig. 1 Cristal field parameters in NdFe12 surface 
model 
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[2] Y. Hirayama, Y. K. Takahashi, S. Hirosawa, K. Hono, Scr. Mater. 95 (2015) 70. 

[3] W. Körner, G. Krugel, and C. Elsässer, Sci. Rep. 6 (2016) 24686. 

 26 



The ThMn12-type iron rich compounds with high intrinsic magnetic 

properties as permanent magnet materials 
Y. Hirayama1,2, Y. K. Takahashi2, S. Hirosawa2, and K. Hono2 

 
1 National Institute of Advanced Industrial Science and Technology  

2 Elements Strategy of Initiative Center for Magnetic Materials, National Institute for Materials Science 

 

 Iron rich compounds RFe12(N)x (R: rare earth element) with ThMn12 structure is expected to have a high spontaneous 

magnetization 0MS, since Fe ratio is highest among known ferromagnetic phases so far. Although RFe12 phase is 

known to be unstable in bulk state, we could demonstrate to prepare RFe12 by sputtering process and show higher 

intrinsic magnetic properties recently[1, 2], as well as the first principles calculation predicted[3]. In this talk, we will 

introduce how to prepare the RFe12 phase and how high potential they have as permanent magnetic materials. 

Epitaxial NdFe12 and Sm(Fe1-xCox)12 (x = 0, 0.1 and 0.2) films with 0.35 - 0.65 m in thickness were prepared on a 

(001)-oriented W and V underlayer, respectively, deposited on a MgO(001) single crystalline substrate at elevated 

temperature by a co-sputtering system. Then, for Nd compound, nitriding has been done in nitrogen atmosphere of 1 Pa 

at 550 °C for 1 hour in order to obtain the uniaxial anisotropy along c axis. The magnetic properties were measured by 

using SQUID VSM (Quantum Design Inc. MPMS3) and VSM (Quantum Design Inc. DynaCool) in the temperature 

range of 300 – 700 K with a maximum magnetic field of 7 and 14 T, respectively.  

Both NdFe12Nx and Sm(Fe1-xCox)12 have uniaxial anisotropy along the c-axis which is perpendicular to the MgO(001) 

plane. Figure 1 showed 0MS and 0HA against the temperature of RFe12 phase together with known ferromagnetic 

phases. Higher 0MS of 1.66 ± 0.08 T and 1.78 ± 0.02 T at 300 K for NdFe12Nx and Sm(Fe0.8Co0.2)12 were obtained, 

respectively. Curie temperature TC was 823K for NdFe12Nx and 555 K for SmFe12. By substituting Fe with Co for Sm 

system, TC was enhanced with increasing the Co content and reached to 859 K for Sm(Fe0.8Co0.2)12, which is due to the 

strong exchange coupling of Fe and Co. This value was by more than 200 K higher than that of Nd2Fe14B. Therefore, 

these RFe12 phases have high potential as permanent magnet materials. The next step should be the investigation to find 

a way to stabilize the RFe12 phase in the bulk state in order to put this phase into practical use. 

Figure 1 Temperature dependence of (a)spontaneous magnetization and (b)anisotropy field [2] together with known 

ferromagnetic phases. 

Reference 

[1] Y. Hirayama et al., Scripta Materialia 95 (2015) 70-72. [2] Y.Hirayama et al., Scripta Materialia 138 (2017) 62-65.  

[3] T. Miyake et al., Journal of the Physical Society of Japan 83 (2014) 043702. 
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High-temperature stability of ThMn12 magnet materials 

K. Kobayashi1, D. Furusawa1, S. Suzuki1, T. Kuno1, K. Urushibata1,  
N. Sakuma2,3, M. Yano2,3, T. Shoji2,3, A. Kato2,3, and A. Manabe3 

1 Shizuoka Institute of Science and Technology, Fukuroi 437-8555, Japan 
2 Toyota Motor Corporation, Susono 410-1193, Japan 

3 Technology Research Association of Magnetic Materials for High-efficiency Motors (Mag-HEM)  
Higashifuji-Branch, Susono 410-1193, Japan 

1. Introduction 

We showed that the nitrogenated R = Nd compound (Nd0.7Zr0.3)(Fe0.75Co0.25)11.5Ti0.5N1.30 had good magnetic 

properties of Js = 1.67 T and Ha = 5.25 MA/m at room temperature (RT). The R = Sm alloy, 

(Sm0.8Zr0.2)(Fe0.75Co0.25)11.5Ti0.5, also had Js = 1.58 T and Ha = 5.90 MA/m at RT. The values in the R = Sm alloy were Js 

= 1.50 T and Ha = 3.70 MA/m at 473 K, and were higher than those of the Nd2Fe14B phase at this temperature [1]-[3]. 

Because the R = Sm alloy is a Dy-free and N-free powder, it is a promising candidate for sintered magnets. We 

investigated the site occupation of Nd, Ti, Zr, and Co in these compounds in the ThMn12 structure using Cs-corrected 

scanning transmission electron microscopy [4], [5]. 

In this study, we studied the high-temperature (700–1300 K) stability of three typical 1-12 compounds, the 

nitrogenated alloys, (Nd0.7Zr0.3)(Fe0.75Co0.25)11.5Ti0.5N1.2, Nd(Fe0.8Co0.2)11Mo1.0N1.0, and the non-nitrogenated alloy, 

(Sm0.8Zr0.2)(Fe0.75Co0.25)11.5Ti0.5. The two nitrogenated compounds were selected because of their high magnetic 

properties (-Ti0.5N1.2) and stability at high temperatures of up to 900 K (-Mo1.0N1.0). The third R = Sm alloy was selected 

for its high magnetic properties at high temperatures [3], and the likelihood that it could be sintered around 1300 K. 

   In the presentation, we will report about the high temperature stability of above three compounds, but we 

concentrate our discussion to (Sm0.8Zr0.2)(Fe0.75Co0.25)11.5Ti0.5 compound in this manuscript due to the limitation of 

space. 

 

2. Experimental and Results 

XRD at RT was performed under the following 

conditions: CuK: λ = 0.1542 nm; scanning speed, 2θ = 

5°/min; sampling, each θ = 0.1°; atmosphere, Ar (PO2 ≈ 

10-2 Pa). The penetration depth of the X-rays (Cu K) was 

estimated to be about 2 m (similar to the case of -Fe). 

The samples were heated at a rate of 10 K/min to each 

treatment temperature and held at the temperature for 1 h 

and cooling down, before the XRD measurements at RT. 

The XRD patterns of the treated samples were indicated in 

Figure. 

We examined the effect of oxidation, which causes the 

decomposition of (Sm0.8Zr0.2)(Fe0.75Co0.25)11.5Ti0.5 

compound (appearance of the -(Fe, Co) phase), on the 

stability of the 1-12 phase. The sample was heated at 1073 

K in Ar (PO2 = 10-2 Pa) and in Ar with oxygen removing 

by using a ZrO2 ceramic oxygen pump (PO2 = 10-15 Pa; low 

PO2) (in figure; 1073K 1h and 1073K 1h low-PO2, 

respectively). The temperature increased to 1273 K in the 

atmosphere also with oxygen removing (PO2 = 10-15 Pa; 

low PO2) (also in figure; 1273K 1h low PO2). The 
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intensities of the strongest peak of the -(Fe, Co) phase at about 2θ = 44.5° with CuK diffraction are similar in all 

treatments as shown in the figure. Therefore, the oxidation was not the main reason for the decomposition of this 

compound, but heat treatment at >873 K decreased the phase stability. 

 

3. Discussion 

From other XRD studies using a high temperature XRD, it was revealed that the (Sm0.8Zr0.2)(Fe0.75Co0.25)11.5Ti0.5 

compound decomposed readily in a high PO2 atmosphere, i.e disappearing of the XRD diffraction peaks of 1-12 phase,  

that is in the PO2 was estimated to be >10 Pa [6]. In contrast, the 1-12 structure was stable up to 1273 K at a low PO2 of 

10-15 Pa in an Ar atmosphere where oxygen was eliminated by using a ZrO2 oxygen pump as shown in Figure of this 

manuscript. Therefore, the oxidation is an important reason of decomposition of the (Sm0.8Zr0.2)(Fe0.75Co0.25)11.5Ti0.5 

compound. 

Another important characteristic of 1-12 compounds is that the ThMn12 structure is stable at high temperatures 

approximately above 1100 K. Therefore, the ThMn12 structure observed by using XRD at RT was a metastable phase. If 

we heated the structure for several hours at 800–900 K, the structure gradually decomposed into other phases [7]. A 

characteristic phase appearing after decomposition is the -Fe phase. When the (Sm0.8Zr0.2)(Fe0.75Co0.25)11.5Ti0.5 
compound was heated in a high PO2 atmosphere, the decomposition was accelerated, although the ThMn12 structure was 

stable up to 1273 K in a low PO2 of ~10-15 Pa as shown in Figure of this manuscript, despite the gradual increase of the 

(110) peak of the -Fe phase. 

 

4. Conclusion 
 The ThMn12 phase was metastable at RT, and the samples decomposed at 800–900 K when the samples were kept 

for long duration, i.e. for several hours. In the case of (Sm0.8Zr0.2)(Fe0.75Co0.25)11.5Ti0.5 compound, the decomposition of 

the main 1-12 phase was accelerated by the oxidation that occurred under a high PO2 atmosphere as PO2 > 10 Pa. 

Conversely, the main phase was stable up to, and should be more than, 1273 K in a low PO2 of ~10-15 Pa.  

 

Acknowledgment 

This study is based on results obtained from the future pioneering program “Developments of magnetic materials 

technology for high efficiency motors” commissioned by the New Energy and Industrial Technology Development 

Organization (NEDO). 

 

Reference 

1) S. Suzuki, T. Kuno, K. Urushibata, K. Kobayashi, N. Sakuma, K. Washio, H. Kishimoto, A. Kato and A. Manabe, A 

(Nd,Zr)(Fe,Co)11.5Ti0.5Nx compound as a permanent magnet material, AIP Advances 4 (2014) 117131. 

2) N. Sakuma, S. Suzuki, T. Kuno, K. Urushibata, K. Kobayashi, M. Yano, A. Kato and A. Manabe, Influence of Zr 

substitution on the stabilization of ThMn12-type (Nd1−αZrα)(Fe0.75Co0.25)11.25Ti0.75N1.2−1.4 (α = 0–0.3) compounds, AIP 

Advances 6 (2016) 056023. 

3) T. Kuno, S. Suzuki, K. Urushibata, K. Kobayashi, N. Sakuma, M. Yano, A. Kato and A. Manabe, 

(Sm,Zr)(Fe,Co)11.0-11.5Ti1.0-0.5 compounds as new permanent magnet materials, AIP Advances 6 (2016) 025221. 

4) K. Kobayashi, S. Suzuki, T. Kuno, K. Urushibata, N. Sakuma, M. Yano, A. Kato and A. Manabe, Proc. of 

REPM2016, Darmstadt, Germany, (2016) O4-1645, 

5) K. Kobayashi, S. Suzuki, T. Kuno, K. Urushibata, N. Sakuma, M. Yano, A. Kato and A. Manabe, J. Alloys and 

Compounds, 694 (2017) pp.914-920. 

6) K. Kobayashi et al., will be published in Thermochimica Acta. 

7) V. Raghavan, J. Phase Equlibria, vol.21 No.5 (2000) pp.464-466. 

 29 



Coercivity dependence on particle size in three ThMn12-type magnetic 
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Introduction  

 

   We found RFe11-xMx (R=Nd,Sm) compounds having a TnMn12 type structure as new magnet materials showing 

magnetic properties exceeding Nd2Fe14B magnet at room temperature (RT). Typical examples of the compounds are 

(Nd0.7Zr0.3)(Fe0.75Co0.25)11.5Ti0.5N1.3 
1) 2) and sinterable (Sm0.8Zr0.2)(Fe0.75Co0.25)11.5Ti0.5 

3). Furthermore, it was revealed 

that the anisotropy magnetic field (Ha) of Nd(Fe0.8Co0.2)11Mo nitrides in which the third component element is Mo has a 

high value of Ha=8.95 MA/m at RT. In this study, the improvement of coercivity (Hc) by decreasing particle size will be 

studied for the purpose of realizing the usable industrial magnets by the compounds. 

 

 

Experimental method 

 

   We will report the results of Mo based compound in this 

manuscript. The Nd(Fe0.8Co0.2)11Mo alloy prepared by the strip cast 

(SC) method was subjected to annealing at 1100°C/4 hours (h) and 

then pulverized and classified to prepare a powder sample having a 

particle size < 32 μm. The powder sample was nitrided in N2 gas 

atmosphere at 600 °C/4 h, and the obtained Nd(Fe0.8Co0.2)11MoN1.1 

nitride was refined by ball mill grinding. Ball mill pulverization 

was carried out using stainless steel balls having a diameter of 

3mmφ at a rotation speed of 180 to 300 rpm for 0 - 40 h in 

cyclohexane solvent.  

  The average particle diameter (DAVE) of the powder sample was 

measured by scanning electron microscope (SEM) observation of  

the particle areas of about 100 particles and converted into particle 

diameters. The magnetic properties were measured using a 

5T-VSM (manufactured by Toei Kogyo Co., Ltd.) and the oxygen 

content (wt.%) of the powder samples were measured by gas 

analysis (TC-436AR, manufactured by LECO Co., Ltd.) by inert 

gas melting method. 

 

 

Experimental result 

 

   Figure 1 shows the SEM images of Nd(Fe0.8Co0.2)11MoN1.1 

nitride before and after ball mill grinding. By ball mill grinding 40 

h, DAVE of the same powder sample was refined from DAVE =14.1 

μm (0 h) to DAVE =1.4 μm (40 h). 

 

 

 

10μm

Before

10μm

After

Fig. 1 Nd(Fe0.8Co0.2)11MoN1.1 nitride before and 

after grinding (grinding time 40 h). 
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   Fig. 2 shows the relationship between DAVE and Hc, 

and oxygen contents (wt.%) of the same powder samples. 

Hc of the powder sample reached to the maximum value 

of  Hc=2.4 kOe (DAVE =1.7 μm) with milling for 16 h 

and decreased to Hc=2.1 kOe for 40 h. Since the oxygen 

contents (wt.%) by gas analysis of the powder samples 

were Hc=2.4 kOe (1.7 wt.%) and Hc=2.1 kOe (3.6 wt.%) 

respectively, the decrease in Hc in the latter powder 

should be due to oxidation.  

   In presentation, we will report similar Hc 

improvement by refining the sinterable R=Sm based 

compound and R=Nd based nitride. 
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Nd-Fe-B permanent magnets with ultimate hard magnetic properties 
 
K. Hono, H. Sepehri-Amin, T. T. Sasaki, and T. Ohkubo 
Elements Strategy Initiative Center for Magnetic Materials, National Institute for Materials 
Science (NIMS), Tsukuba, Japan 
 

Due to the recent concern about the stable supply of heavy rare earth elements, 
attaining high coercivity in Nd-Fe-B magnets without using heavy rare earth (HRE) elements 
has received intense research interest in the past decade. However, the supply of rare earth 
elements has been stabilized in the last few years, and the renewed goal is to how to 
achieve the highest permanent magnetic properties with a balanced use of critical elements. 
In this talk, we will overview our recent progresses carried out at NIMS in collaboration with 
many industrial partners that were carried out toward the development of high coercivity Dy-
free Nd-Fe-B permanent magnets. Thereafter, we discuss how to achieve ultimate 
permanent magnet properties with trace additions of HRE. To obtain better understandings 
of the microstructure-coercivity relationships, we investigated the microstructures of 
experimental Nd-Fe-B sintered magnets, those processed from HDDR power, and hot-
deformed magnets with different values of coercivity depending on chemical compositions, 
processing routes and post-manufacturing heat treatments. The microstructure and magnetic 
domain observations have been carried out using aberration-corrected STEM, atom probe 
tomography (APT), magneto-optical Kerr microscopy and finite element micromagnetic 
simulations. We found that the intergranular phase parallel to the c-planes are mostly 
crystalline with a higher Nd concentration in contrast to that lying parallel to the c-axis that 
contains higher Fe content with an amorphous structure in both sintered and hot-deformed 
magnets. Micromagnetic simulations suggest the reduction of the magnetization in the latter 
is critical to enhance the coercivity. Based on these new experimental findings together with 
our detailed characterization results of the intergranular phases in Ga-doped Nd-Fe-B 
magnets, we developed a method to increase the coercivity of Nd-Fe-B hot-deformed 
magnets while keeping relatively high remanence. 
 This talk includes results obtained in collaboration with industrial collaborators 
including TOYOTA, Toyota Central Research Lab. Intermetallics and Daido Steel conducted 
under CREST and Collaborative Research Based on Industrial Demand projects.   
 
 

19pC 6

 32 



Large scale micromagnetic simulation and analysis of

magnetization reversal within hot-deformed permanent magnet

H. Tsukahara1, K. Iwano1, C. Mitsumata2, T. Ishikawa1, K. Ono1

1High Energy Accelerator Research Organization (KEK), Tsukuba, Ibaraki 305-0801, Japan
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Introduction

The hot-deformed permanent magnet is one of the promising material for high coercivity and a remanent
magnetization that are necessary for high-efficiency power motors. This permanent magnet consists of
many tabular grains that interact with each other through exchange and dipole interaction. The interac-
tion among the grains propagates magnetization reversal across the grain interface during demagnetization
process. Thus, it is important for a further high-performance permanent magnet to reveal how the mag-
netization reversal propagates within the permanent magnet. In this study, we performed large-scale
micromagnetic simulation using our simulation code [1] based on Landau–Lifshitz–Gilbert equation and
analyzed simulation data to clarify magnetization reversal process inside the hot-deformed magnet.
Model and method

Figure 1(a) shows the simulation model of a nanocrystalline hot-deformed permanent magnet of size 1024
nm × 1024 nm × 512 nm. This model is created by stacking the layers that consist of the tabular grain
with an average diameter of 160 nm and thickness 32 nm. Directions of the easy axis of the grains tilt from
the z axis with the average axial inclination 11.6◦. We discretized the simulation model into 2.0 nm × 2.0
nm × 2.0 nm. Thus, we use about 0.3 billion calculation cells for our simulation, and the simulation model
has the 3, 384 tabular grains. The following Nd2Fe12B material parameters are assumed in our simulation:
saturation magnetization 1281.2 emu/cm3, uniaxial constant 4.5×107 erg/cm3, exchange stiffness constant
12.5× 10−7 emu/cm3, and Gilbert damping constant 1.0. We choose 12.5× 10−9 emu/cm3 for inter-grain
exchange interaction.
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Fig 1: The illustration of the simulation model

(a), the calculated hysteresis curve (b), and (c)

the magnetization structure of the each grain

when the nucleation core occur (c), and the in-

teraction domain is created (d).

Results

Figure 1(b) shows the calculated hysteresis curve. The
coercivity of our simulation model is 29.0 kOe. When
an external field exceeds 28.0 kOe, nucleation cores oc-
cur in some grains, and the magnetization reversal prop-
agates across the grain interface. Figure 1(c) shows the
magnetization structure in the each grain as a function a
grain diameter and tilt angle of the easy axis when the
nucleation cores appear. The nucleation core tends to be
created in the grain whose tilt angle is about 30◦ (blue
circle). The magnetization reversal propagates across the
grain interface and, finally, the interaction domain struc-
ture appears. However, the distribution of the grain in
which the magnetization reverses (green circle) is almost
same that of the grains in which magnetization does not
reverse (red circle) as shown in Fig. 1(d). In this pre-
sentation, we will talk about details of the propagation of
the magnetization reversal between the grains.
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Proposal for coercivity mechanism in rare-earth magnets based on comparison 
between experiments on model-interface samples and ab-initio calculations

H. Kato, K. Koike, D. Ogawa, M. Itakura* and Y. Ando**
(Yamagata Univ., *Kyushu Univ., **Tohoku Univ.)

There are high needs of developing higher coercivity Nd-Fe-B magnets without using heavy rare elements. In our 
project research, our final goal is to obtain a guiding principle to create supreme-performance permanent magnets 
beyond that of the current Nd-Fe-B magnet, by making full use of the nanoscale structure control to create the model-
interface samples, which simulate the intergranular structure of sintered Nd-Fe-B magnets. We investigate the magnetic 
properties of these model-interface samples and compare the experimental results with the ab-initio calculations.
We briefly describe the results of our project research below and propose a hypothesis for the coercivity mechanism 
dominated in sintered Nd-Fe-B magnets.

(1) Effect of Nd and La coating on the coercivity of highly-oriented Nd2Fe14B thin films
Highly oriented Nd2Fe14B thin films were fabricated on the single-crystal substrates, with the c-axis of the tetragonal 
Nd2Fe14B cell perpendicular to the film plane. As the average grain size was decreased from 300 nm to 50 nm, the 
coercivity Hc increased linearly from 7 kOe to 17 kOe, as shown by the black circles in Fig. 1. We then coated these 
films with the Nd overlayer and annealed, which led to the systematic enhancement of the coercivity [1] as shown 
by the red circles in the Fig. 1.  Similar behavior was observed for the La-coated Nd2Fe14B films [2] as shown by the 
cross symbols in Fig.1.  Detailed microstructure investigation on these samples have shown us that there exist the 
oxide phases of Nd or La at the interface with the Nd2Fe14B phase in both of the two model systems.  In the sintered 
Nd-Fe-B magnets, we recognized so far that an existence of the excess Nd in the vicinity of the main Nd2Fe14B phase 
was crucial for the higher coercivity based on the morphology change of the Nd-rich phase after low-temperature 
annealing [3]. However, the results shown in Fig. 1 strongly suggest that it is not the Nd nor the La but the O atom, 
that is important for the coercivity enhancement.   We then performed recently the atomic-scale investigation of the 
interface structure in the La-coated Nd2Fe14B films before (Hc ~10 kOe) and after (Hc ~15 kOe) annealing.  The STEM-

EDS elemental analysis revealed that the content of La, Nd, and 
Fe was unchanged by the annealing, and showed that the only 
difference caused by the annealing was the O content in the LaOx 
layer, which increased from 15 to 35 at.% [4]. These results 
therefore  suggest that the magnetocrystalline anisotropy of the 
Nd atoms which would be reduced at the surface of Nd2Fe14B 
has then recovered by a presence of O, leading to a remarkable 
enhancement of the coercivity.  This discovery is in consistent 
with the recent theoretical calculation reported by Toga et al.[5].

(2) Orientation-dependent exchange coupling between 
Nd2Fe14B and α-Fe interfaces 
An idea of exchange-coupled hard/soft nanocomposite magnets 
is the promising candidate [6] to fabricate superior-performance 
magnets exceeding the theoretical limit of the energy-product 
value in the Nd-Fe-B magnet. In the case of Nd2Fe14B/α-Fe 

● Nd-coat 

十 La-coat

[001]
Nd2Fe14B single crystal

underlayer  

Nd2Fe14B single crystal Nd overlayer + Post-anneal

underlayer  

Fig. 1  Coercivity of Nd- and La-coated Nd2Fe14B 
films after post annealing, together with that for 
the uncoated Nd2Fe14B films, as a a function of 
averaged grain size along the lateral direction.
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system, reported (BH)max values are still much lower because of 
the difficulty in controlling the size and alignment of the hard-
phase grains. Moreover, the exchange coupling between the hard 
and soft magnetic phases is the important factor in dominating 
the magnetic properties of the nanocomposite magnet. Being 
motivated by the stimulating theoretical prediction [7], a model 
sample with an interface of the Nd2Fe14B(100) plane and the 
α-Fe were fabricated in order to evaluate the exchange-coupling 
constant Jex between these two ferromagnetic phases. By 
measuring the ferromagnetic resonance fields and the Kerr loops, 
the exchange-coupling constant Jex was confirmed to be negative  
[8] with the value of  Jex = –6.5×10–4 J∙m–2 at the Nd2Fe14B(100)/
α-Fe interface, in striking contrast to the positive Jex value for the 
Nd2Fe14B(001)/α-Fe interface [9, 10]. Figure 2 shows the field-
induced moment reversal behavior of the Fe magnetic moment, 
which is the direct evidence of the antiparallel coupling at zero 
field, i. e. the negative  Jex.
  Other topics to be introduced in the presentation are as follows.
(3) Surface state and spin switching in millimeter-sized single 
crystals of R2Fe14B (R=Nd and Tb)
(4) Creation of orientation-controlled Nd2Fe14B/α-Fe nano-composite magnets  
We finally propose a hypothesis that an existence of not only the O but also Fe or Cu at the interface is essential [5, 
11] for the recovery of the magnetocrystalline anisotropy of the R atoms which would have been reduced being at 
the outermost surface of the R2Fe14B grains owing to a breaking of the periodic symmetry.  This scenario would be 
applicable to other rare-earth-containing permanent magnets, provided that a nucleation of reversed domains is the 
dominant process for the coercivity.  This work was supported by the Collaborative Research Based on Industrial 
Demand, from Japan Science and Technology Agency (JST).
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Fig. 2 (a) Local magnetization curves measured by 
longitudinal MOKE in Nd2Fe14B(100)/α-Fe and 
Nd2Fe14B(100)/Mo/α-Fe samples, in comparison 
with (b) the calculated magnetization curves with and 
without negative exchange coupling. Field-induced 
spin-flip transition indicates the antiparallel exchange 
coupling at the interface in the Nd2Fe14B(100)/α-Fe 
sample.
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Angular Dependence of Coercivity Derived from Alignment Dependence 
of Coercivity in Sintered Nd-Fe-B Magnets 

Yutaka Matsuura1, Tetsuya Nakamura2, Kazushi Sumitani2, Kentaro Kajiwara2, Ryuji Tamura3, Kozo Osamura1 
(1 Research Institute of Applied Sciences, Kyoto 606-8202, Japan; 2 Japan Synchrotron Radiation Research 
Institute, SPring-8, Kouto Sayo 679-5198 Japan; 3 Tokyo University of Science, Tokyo 125-8585, Japan) 
 

The coercivity of Nd-Fe-B sintered magnets and ferrite magnets decreases as the alignment (α=Br/Js) improves. It 
was found that their coercivity reaches 70% of that of istropically oriented magnets at the perfect alignment (α=1). 1) 
These results could not be explained by the coherent rotation model, but they were qualitatively explained by the 
magnetic domain wall motion model. The angular dependence of coercivity is usually used to verify which model is 
suitable for the coercivity mechanism. But, it is difficult to decide.    

Magnets of several different compositions were made by the powder metallurgical method that is described in our 
previous papers. 2) To investigate the alignment dependence of coercivity, we used Nd13.48Co0.55B5.76Febal. with α=0.95 
and Nd12.75Dy0.84B5.81Co0.55Febal. for anisotropically aligned magnets. For the angular dependence of coercivity of 
anisotropically aligned magnets, we used Nd14.2B6.2Co1.0Febal. and Nd14.2Dy0.3B6.2Co1.0Febal., which have similar 
compositions to analyze the alignment dependence of coercivity. Coercivity was measured by permeameter. Samples 
and the measurement method used for the angular dependence of coercivity are mentioned in our previous papers. 2) 

 Figure 1 shows the observed alignment dependence of the coercivity change rate obtained from that of isotropically 
oriented magnets, and the calculation results that were obtained using the statistical method based on the Gaussian 
distribution, which served as the alignment distribution. In the calculation results, we used the postulation that every 
grain follows the 1/cos θ law. It was found that the calculated curve differed from the observed curve. Figure 2 shows 
the magnetization reversed area. The solid curve is the calculation result obtained from the same method as Fig. 1. The 
magnetization reversed areas of Nd12.75Dy0.84B5.81Co0.55Febal. and Nd14.2Dy0.3B6.2Co1.0Febal are 30o and 36o, which was 
wider than the expected values for their alignment distributions. We used 30o and 36o along the solid line in   Fig. 2, 
which have 31o and 44o for as the standard deviations of the Gaussian distribution, and applied them to the calculation 
of the angular dependence of coercivity. 

Figure 3 shows the observed angular dependence of Nd14.2B6.2Co1.0Febal. and Nd14.2Dy0.3B6.2Co1.0Febal., and the 
calculation results. It was found that the calculation results qualitatively explain the observed angular dependence of 
coercivity. These results reinforce our conclusion that the magnetic domain wall is pinned at grain tilted away from the 
easy magnetization direction, and when the magnetic domain wall de-pinned from the pinning sites, the magnetic 
domain wall jump through several grains, which means that the crust of the grain reverse because of the magnetic 
domain wall jump. 
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Control of magnetic skyrmion: Theoretical design of skyrmion device 

W. Koshibae, Y. Kaneko, J. Iwasaki, M. Kawasaki, Y. Tokura and N. Nagaosa 

(RIKEN Center for Emergent Matter Science (CEMS), Wako, Saitama 351-0198, Japan) 

The key to develop the magnetic memory devices is nothing more than the control technique of the magnetic texture by 

external fields. The recent studies reveal that skyrmion,1) the nano-sized magnetic texture, is driven by a much smaller 

electric current density than that for the magnetic domain wall motion, and hence, the potential application of the 

skyrmion has attracted much attention. To utilize the skyrmion for device applications, the control technique for 

creation (write), annihilation (erase) and motion (transport) must be established. We theoretically study the creation, 

annihilation and current-driven motion of skyrmion in the chiral and dipolar magnets in two dimensions, by numerically 

solving Landau-Lifshitz-Gilbert equation. By the numerical study, we explore the optimal condition to control the 

skyrmion in the ferromagnetic background.2)  

Figure 1 shows the schematic figure of the magnetic skyrmion in the thin-film system. In Fig.1 (a), the vortex like 

structure is in the ferromagnetic background and the magnetic moments wind perpendicular to the radial direction of the 

circular magnetic texture. This is the Bloch skyrmion and is often observed in the chiral magnets. In Fig.1 (b), on the 

other hand, the winding plane includes the radial direction. This is the Néel skyrmion and is often found in the 

artificially composed super-lattice magnet. The Bloch and the Néel skyrmions are in the same topological class: The 

topology of the skyrmion is characterized by the skyrmion number which is defined by the wrapping number of a 

sphere by the magnetic moments. The skyrmion number of the perfect ferromagnetic state is zero but it is  for the 

skyrmion in the ferromagnetic background. Because of the difference in topology, the skyrmion cannot be reached from 

the perfect ferromagnetic state within the continuous deformation of the magnetic texture. As a result, the skyrmion 

carries a (meta-) stability and is protected by a potential barrier. To overcome this barrier, a large energy enough to 

destroy the magnetic ordering is needed. However, the spatial discontinuity gives a favorable environment to change the 

topology of magnetic texture and the stability is reduced. For example, the skyrmion is created rather easily at the edge 

of a magnet in comparison to the deep inside of the system. Also the local heating provides the hot spot where the 

skyrmions are nucleated.   

The topology of the skyrmion is of crucial importance for the current driven motion: Because of the vorticity of the 

swirling magnetic texture, a Magnus effect occurs along with the motion of the skyrmion. By utilizing this effect, the 

large spin-transfer-torque effect appears and moving velocity of the skyrmion is enhanced compared to the domain wall 

motion.  

We show the numerical results of the real-time dynamics of the magnetic textures induced by external stimuli and 

discuss the creation, annihilation and current-driven motion of skyrmion(s) for the theoretical design of the skyrmion 

memory devices.   

  

References 

1) As a review: N. Nagaosa, and Y. Tokura, Nat. Nanotechnol., 8 (2013) 899. 
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(a) (b) Fig. 1 Shematic figure of the magnetic skyrmion. 

(a) Bloch skyrmion. (b) Néel skyrmion. (see text) 
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Elucidation and application of current-induced domain wall motion 

Teruo Ono 

(Institute for Chemical Research, Kyoto University, Japan) 

Current-induced magentic domain wall motion has been attracted much attention both from scientific and 

technological points of view
1)

. When a magnetic DW is driven by electric current via adiabatic spin torque, theory 

predicts a finite threshold current even for a perfect wire without any extrinsic pinning
2)

. We have shown that this 

intrinsic pinning determines the threshold current, and thus that the adiabatic spin torque dominates the DW motion 

resulting in DW motion along electron flow direction, in a perpendicularly magnetized Co/Ni system sandwiched by a 

symmetric capping and seed layers
3-7)

. On the other hand, current-induced DW motion against electron flow direction 

has been observed in ultrathin magnetic films in which the structural inversion symmetry (SIA) was broken
8, 9)

. 

Recently, this DW motion against electron flow direction has been explained by the combination of a chiral DW 

stabilized by Dzyaloshinskii–Moriya interaction (DMI) and spin Hall torque
10-12)

. Effect of DMI on the field-induced 

DW motion is also discussed
13)

. 

This work was partly supported by a Grant-in-Aid for Scientific Research on Innovative Areas, Grant-in-Aid 

for Specially Promoted Research, Collaborative Research Program of the Institute for Chemical Research, Kyoto 

University, the Cooperative Research Project Program of the Research Institute of Electrical Communication, Tohoku 

University, and R & D Project for ICT Key Technology of MEXT. 
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Dzyaloshinskii-Moriya interaction at metallic bilayer interfaces 

K. Nakamura1, A-M. Pradipto1,2, T. Akiyama1, and T. Ito1 
1 Department of Physics Engineering, Mie University, Tus 514-8507, Japan 

2 Institute for Chemical Research, Kyoto University, Uji 611-0011, Japan 

In ferromagnetic and heavy metal interfaces, the Dzyaloshinskii-Moriya interaction (DMI), which arises 
from an asymmetric interface stacking and the strong SOC, plays a key role that may give rise to particular 
magnetic textures. More specifically, the DMI is essential to stabilize the domain walls in a Néel 
configuration with a given chirality. Recent measurements and theory for the interfacial DMI have opened 
new possibilities to obtain understanding on the origin of the DMI and its relation with the details of the 
electronic and atomic structures of materials.  

Here, we present the systematic investigation on the interfacial DMI between 3d transition-metals 
(TM=Co, Fe) thin films and heavy-metals (X=Ta, W, Re, Os, Ir, P) from first principles.1) Calculations were 
performed within the generalized gradient approximation using the full-potential linearized augmented 
plane-wave method in a slab geometry, where the spin-spiral structures of a wave vector, q, without the 
spin-orbit coupling (SOC) were first treated in the generalized Bloch theorem and then the SOC was 
introduced by the second variational method, in which large unit cells (supercells) with lattice constants 
corresponding to wavelengths of commensurate spin-spiral structures were employed. The 2400 special 
k-points (in the chemical BZ) were used to reduce the numerical errors. The DMI parameters were estimated 
from the total energy with respect to the spin-spiral wavevectors.  

The results predict that the DMI parameters depend significantly on the species of both the 3d and heavy 
metals; typical examples are shown in Fig.1, where the DMI parameter in the Co/Pt has a positive value 
while that in the Co/Ir has a negative one. We 
confirmed that for both interfaces, when the Co 
thickness increases the DMI parameters roughly 
converge to constant values although the absolute 
values decrease, and thus the signs of the DMI 
parameters do not alter with the increase of layer 
thickness. The results of the Co/Pt agree with 
experiments and suggest that the DMI originates mainly 
at the interfaces. We have further checked the 
interfacial structural dependence by comparing the 
obtained DMI parameters for both fcc and hcp 
stackings at the TM/X interfaces, and find that the DMI 
parameters depend on the stacking structures but the 
sign does not change. Our results further show that the 
DMI parameters are related to the orbital magnetic 
moments of the heavy metal elements. In the talk, we 
will present/discuss systematically the details of the 
DMI at the 3d and heavy-metal interfaces.  
 
References 
1) K. Yamamoto, A-M. Pradipto, K. Nawa, T. Akiyama. T. Ito, T. Ono, and K. Nakamura, AIP Advances 7, 056302 

(2017), K. Nakamura et.al., submitted. 

Fig.1. Formation energies of spin-spiral 
structures, Espiral, as a function of wave number, 
q, for (a) Co/Pt and (b) Co/Ir interfaces. Open 
diamonds indicate the difference in the Espiral 
between q states, where the gradient 
corresponds to the DMI parameter. 

(a) Co/Pt (b) Co/Pt
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Co/Ni-nanowire based magnetic shift registers 

T. Kondo, T. Shimada, M. Quinsat, M. Kado, Y. Ootera, N. Umetsu, S. Hashimoto, S. Nakamura 

(Corporate R&D Center, Toshiba Corporation) 

World-wide expansion of ICT infrastructures has demanded the rapid development of the markets for information 

storage devices. Especially, the CAGR of 40% is expected in next 5-years for the solid-solid data-storage devices which 

are used in various applications from smart-phones to servers in data-centers. To cover such a huge demand in the next 

decade however, it is needed to create novel technologies which can realize the nonvolatile memory chip having much 

larger bit-area-density than that of the state-of-art NAND-flash memory with the fabrication cost as same as that of the 

current technology. 

We are interested in magnetic shift register (MSR), so called “race-track memory”,
1)

 as one of the candidates for the 

Tera-bit class nonvolatile memory fitting to the data-storage. We believe that the concept of the MSR, in which the 

magnetic nanowires acts as shift-register without gating elements and wires to identify spatial positions of stored data, 

has unique and great advantage for the purpose. The simple structure of MSR as a memory cell storing multi-bits will 

allow us to fabricate the memory chip with ultra-high bit-densities through the processes with acceptable costs. 

From this point of view, we have been carrying out researches related to MSR which are from studies of 

current-induced domain wall motion (CIDWM) in nanowires to the examination of chemical vapor deposition of 

magnetic thin-layers as the magnetic device fabrication technique.
2-5)

 In this presentation we are going to show our 

recent experimental results on Co/Ni-nanowire based MSR’s.
 

The MSR’s shown in this presentation were fabricated from Co/Ni-multilayer-based stack structures prepared by using 

a magnetron sputtering system. We have been focusing the studies using the MSR’s on DW-position control and 

multi-bit read out operations. The position control of DW’s has realized by utilizing periodic width modulation for 

Co/Ni-nanowires.
2)

 The experimental results reveal that the combination of built-in potential energy valley and 

current-pulse-DW-driving effectively compensates DW-position fluctuation induced by CIDWM. We have also 

demonstrated the multi-bit read out operation utilizing a magnetic tunnel junction (MTJ) integrated on the nanowire.
3)

 

Thanks to the Co/Pt-based synthetic antiferromagnetic structure for the reference layer of MTJ, no magnetic field was 

needed to achieve the data readout from the MTJ-integrated MSR. 

This work was supported in part by NEDO. 
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The numerical analysis of standing spin wave configurations  

controlled with a domain wall in nanowires 
 

Xiaorui Ya, Mao Fukuzono, Terumitsu Tanaka, Kimihide Matsuyama 
 

Department of electronics, ISEE, Kyushu University, Fukuoka 819-0395, Japan 

 

1. Introduction 

Spin dynamics in nanostructured magnetic system have 

attracting intense research interests from view point of 

fundamental physics and practical applications. The 

geometrically confined standing spin wave resonance 

(SSWR) is one of the most power efficient excitation 

modes. Various kinds of SSWR modes have been observed 

in wires [1], squares [2] and rectangular dots [3], made of 

in-plane magnetization films. In the present study, the 

SSWR properties of nanowires with perpendicular 

anisotropy have been numerically investigated. Especially, 

the effect of the domain wall (DW) on the SSWR is 

focused, aiming at the application to a novel memory and 

logic applications. 

2. Numerical model  

Fig. 1 (a) presents a designed device structure, consists 

of a nanowire and inductively coupled conductors for the 

SWs generators (GE1, GE2) and detector (DE). Material 

parameters of large perpendicular and low damping 

ferromagnets, such as MnGa, MnAl, were assumed in the 

micromagnetic simulations: Ms = 1000 emu/cm
3
, Hk = 13 

kOe,  = 0.01. Pulsed microwave currents with phase lag 

 =  and the duration of 930 ps (37.2 ps (=1/(26.9 

GHz)) × 25 periods) were assumed to be applied through 

GE1 and GE2, which excite the 2nd mode SSW along the 

nanowire. The inductive output waveform when the DW 

located at the nanowire center is shown as Fig. 1(b).  

3. Results and discussions 

The maximum amplitude Vout computed for various 

locations of the DW (xDW) is shown in Fig. 2(a). The 

significant dependence of the Vout reflects the 

modification of the SSW configuration due to the DW 

location, as shown in Fig. 2(b), (c). The DW located under 

the GE locally suppresses the magnetization precession, 

reflecting lower Vout, while the influence from the DW 

located at the nanowire center (node of the SSW) is subtle, 

reflecting higher Vout. The obtained numerical results 

demonstrate feasibility of the domain wall location as a 

state variable of nanowires．  

 

 

[1] Z. K. Wang, et al., Phys. Rev. Lett., 89, 027201 (2002). 

[2] A. Barman, et al., Phys.Rev. B, 69, 174426 (2004). 

[3] G. Carlotti, et al., J. Appl. Phys., 117, 17A316 (2015) 

 

 

 

 

 

 

Fig. 1. Schematic of a designed nanowire with DW (a) 

and the Vout waveform (b). 

Fig. 2. Dependence of the Vout on the xDW (a), and the 

comparison of the SSW profile for different DW 

position; xDW = 168 nm (b) and = 300 nm (c). 
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Chiral magnetism in thin film heterostructures 
1,2 

1  
2  

M. Hayashi1,2 

1, Department of Physics, The University of Tokyo, Japan 
2, National Institute of Materials Science, Japan 

 

[1]
15H05702, 16H03853

References 
1.  R. P. del Real, V. Raposo, E. Martinez, and M. Hayashi, Nano Lett. 117, 1814 (2017). 

19pD  2

 42 



Magnetic nanowire memory for realizing ultra-fast data transfer rate: 
Magnetic and magneto-optical detection of current-driven domain motion  

M. Okuda, M. Kawana, Y. Miyamoto and N. Ishii 

(NHK Science & Technology Research Laboratories, Tokyo 157-8510, Japan) 

To record the video data of 8K ultra-high definition TV, future storage devices require not only a large capacity but an 

ultra-high data transfer rate. In fact, an enormous transfer rate of more than 144 Gbps is required for recording the 

uncompressed full-featured 8K video, and of course, an extremely high data transfer rate over 1 Tbps may be required 

for the future 3D video recording. However, there is no way to treat such terrible “data flood” using conventional 

memories. For example, even solid-state drives (SSDs), which use semiconductor memory and are currently the fastest 

commercially available storage devices, have a fundamental data transfer rate of only several Gbps. As a result, SSDs 

are incapable of recording the uncompressed full-featured 8K video unless multiple devices are used simultaneously. 

The racetrack memory1) that utilizes the high-speed current-driven domain walls motion2) in the magnetic nanowire 

(NW) has been proposed as a non-volatile random access memory with large capacity. Here, by limiting the direction of 

current-driven domain motion in one way for the racetrack memory, sequential memory architecture suitable for video 

recording can be constructed. We have proposed this new sequential “magnetic nanowire memory” consisting of 

parallel aligned magnetic NWs, as shown in Fig. 1. Each magnetic NW acts as a recording medium, and a pair of write 

and read head (writer and reader) is attached on. The data are stored along the magnetic NWs direction as the magnetic 

domains with upward or downward magnetization directions. These troops of domains are shifted quite fast by applying 

optimum current pulses along the NW direction for data writing and reading purposes. The ultra-high speed storage 

device will be achieved if the domains in thousands of parallel aligned NWs can be controlled synchronously by applied 

current pulses. 

To demonstrate the operational principle of this NW memory, we adopted a magnetic recording head, in which a pair 

of write head and read head is equipped, as the writer and the reader in NW memory element. We have succeeded in 

recording, shifting and detecting the domain motion along the fabricated NW with perpendicular magnetic anisotropy 

by a magnetic head with current pulses application in our previous work3).  

In this study, in order to search the artificial lattice NW materials with high domain wall velocity, the multiple 

magnetic domains motion along an entire NW area was observed by magneto-optical Kerr effect microscopy (MOKE), 

since a magnetic head can detect only the change in magnetization beneath the reader. As shown in Fig. 2, we could 

observe the current-driven magnetic domains toward the electron flow along a NW with 1.5 μm-width in real-time. 

Since an MOKE can detect the multiple domains motion in the entire NW area, it is suitable for investigating the 

control of synchronous current driven magnetic domains. For realizing parallel aligned magnetic nanowire memory, 

both magnetic and magneto-optical detection methods are essential to study micron to sub-micron behavior of current 

driven domain motion. 
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Fig. 1 Schematic illustration of magnetic NW 

memory consisting of parallel aligned NWs. 

Fig. 2 (1) Initial MOKE image and (2) MOKE 

image after injection of current pulse. The width 

of NW is 1.5 μm. Queue of written domains 

moves along the electron flow direction. 
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Recent progresses and future challenges in  

voltage-controlled magnetic anisotropy effect 

T. Nozaki1, Y. Shiota1, A. Kozioł-Rachwał1, 2, M. Tsujikawa3,4, T. Yamamoto1, X. Xu5, T. Ohkubo5,  

T. Tsukahara6, S. Miwa6, 7, M. Suzuki8, S. Tamaru1, H. Kubota1, A. Fukushima1,  

K. Hono5, M. Shirai3,4, Y. Suzuki1, 6, 7, and S. Yuasa1 
 

1) AIST, Spintronics Research Center, Tsukuba, Ibaraki, 305-8568 

2) AGH University of Science and Technology, Al. Mickiewicza 30, 30-059 Kraków, Poland 
3) Research Institute of Electrical Communication, Tohoku Univ., Sendai, Miyagi 980-8577, Japan 
4) Center for Spintronics Research Network, Tohoku University, Sendai, Miyagi, 980-8577, Japan 

5) NIMS, Research Center for Magnetic and Spintronic Materials, Tsukuba, Ibaraki 305-0047, Japan 
6) Graduate School of Engineering Science, Osaka Univ., Toyonaka, Osaka 560-8531, Japan 
7) Center for Spintronics Research Network, Osaka Univ., Toyonaka, Osaka 560-8531, Japan 

8) Japan Synchrotron Radiation Research Institute (JASRI), Sayo, Hyogo 679-5198, Japan 
 

The development of electric-field manipulation of magnetism is strongly demanded for the reduction in 
operation power of future spintronic devices. The voltage-controlled magnetic anisotropy (VCMA) effect in 
an ultrathin ferromagnetic metal layer [1, 2] is a promising and practical approach due to its high 
applicability in an MgO-based magnetic tunnel junction (MTJ) with high-speed response [3,4]. The VCMA 
effect originates from voltage-induced charge accumulation/depletion and induction of electron redistribution 
at the interface between ultrathin ferromagnet and dielectric layers [5]. To show the feasibility of MRAM 
controlled by voltage, called voltage-torque MRAM [6], we need further improvement in VCMA coefficient. 
For example, for giga-bit class memory applications, VCMA coefficient of more than a few hundreds or even 
1000 fJ/Vm is required [7]. However, high speed VCMA effect is limited to be 100 fJ/Vm at present [8]. 

In this talk, recent progresses in materials research for the enhancement in the VCMA effect, especially 
focusing on an epitaxial Fe/MgO MTJs, will be reviewed. Large VCMA coefficient of about 300 fJ/Vm has 
been achieved by interface engineering using a transition metal doping at the ultrathin Fe/MgO interface.  

We’ll also introduce the evaluation of write error rate (WER) of precessional magnetization 
switching induced by VCMA effect in perpendicularly magnetized MTJs [9]. By optimizing the 
thermal stability and VCMA coefficient in the voltage-controlled free layer, lowest WER of 
2×10-5 has been demonstrated [10]. Future strategy to realize the practical low WER value will 
also be discussed.  

This work was supported by ImPACT Program of Council for Science, Technology and Innovation, and a 
Grand-in-Aid for Scientific Research (No. 26709046). 
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Perpendicular magnetic anisotropy at Fe/MgAl2O4 interfaces 
and its voltage effect 

Q. Xiang1, 2, ○H. Sukegawa1, M. Al-Mahdawi1, M. Belmoubarik1, Y. Sakuraba1, S. Kasai1, 
K. Hono1, 2, S. Mitani1, 2 

(1NIMS, 2Univ. of Tsukuba) 

Voltage-controlled magnetic anisotropy (VCMA) [1] in magnetic heterostructures is expected as a key 

technology for achieving low-power consumption spintronic devices such as voltage-torque magnetoresistive random 

access memories (MRAMs). However, increase of both the interface perpendicular magnetic anisotropy (PMA) energy 

(Ki) and the VCMA coefficient (), i.e., Ki > 23 mJ/m2 and  > 1000 fJ/(Vm), is necessary for high density memory 

applications. In order to achieve such a giant VCMA effect, exploring the origin of the VCMA effect using “standard 

PMA heterostructures” without any interfacial defects can be indispensable. Recently, large PMA energies were 

reported in lattice-matched Fe/MgAl2O4 [2] and Co2FeAl/MgAl2O4 heterostructures [3]. Therefore, we focused in this 

study on ultrathin Fe/MgAl2O4(001) epitaxial interfaces to achieve high Ki and  using an electron-beam evaporation 

technique. Especially, we precisely investigated the Fe thickness dependence using Fe/MgAl2O4/CoFeB orthogonally 

magnetized MTJs. We report that only a monolayer thickness difference has a significant impact on the PMA energy 

and VCMA effect. 

MTJ stacks of Cr buffer (30)/Fe (tFe = 0.70, 0.84, 1.0 = 5, 6, 7 monolayers (MLs))/MgAl2O4 (2)/Co20Fe60B20 

(5)/Ru (10) (unit in nm) were prepared on an MgO(001) substrate by electron-beam evaporation. The top 5-nm CoFeB 

is the reference layer with in-plane magnetization for evaluating the VCMA effect of the bottom Fe. The Cr, Fe, 

MgAl2O4, and CoFeB layers were post-annealed to improve their crystallinity and flatness. Magnetic properties were 

investigated using a vibrating sample magnetometer-superconducting quantum interference device. After 

microfabrication (10 m scale), magnetotransport properties of MTJs were characterized by a physical property 

measurement system at room temperature. The positive bias was defined with respect to CoFeB (electron tunneling 

from the lower to upper electrode). 

Figure 1 shows the typical in-plane magnetization curves for the MTJ stacks with different Fe thicknesses. It 

was found that the 5- and 6-ML Fe layers had perpendicular magnetization. Arial PMA energy density Epma (PMA 

energy density Keff [unit in J/m3] × tFe) for the 5-ML (6-ML) Fe sample was determined to be 0.85 mJ/m2 (0.77 mJ/m2). 

We investigated the bias voltage dependence of Epma for the 5- and 

6-ML Fe samples using normalized tunnel magnetoresistance ratios 

as functions of both bias voltage and in-plane magnetic field. As 

clearly seen in Fig. 2, Epma values for both the samples show 

complicated bias voltage dependence. Importantly, the Epma curve 

shape significantly depends on the Fe thickness; a local minimum 

appears near +0.2 V for the 5-ML Fe sample, whereas a peak 

appears at the zero-bias voltage for the 6-ML one. We found that 

the complicated VCMA effect was associated with the formation of 

quantum well states [4] for the 1 states in the ultrathin Fe layers 

between Cr and MgAl2O4. This work was partly supported by the 

ImPACT Program of Council for Science, Technology and 

Innovation, Japan, and JSPS KAKENHI Grant No. 16H06332. 
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Fig. 1. Magnetizations as a function of in-plane 
magnetic fields for ultrathin-Fe/MgAl2O4/CoFeB 
MTJs with 5-7 ML thick Fe. 
 

Fig. 2. Bias voltage dependences of Epma = Keff×tFe 
for (a) 5-ML and (b) 6-ML Fe sample. 
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The effect of Os or Ir layer insertion into MgO/Fe interface on the 

electric-field modulation of magnetic anisotropy 

Masahito Tsujikawa
1,2

, Masafumi Shirai
1,2 

1 
RIEC, Tohoku University, Sendai 980-8577, Japan  

2 
CSRN, Tohoku University, Sendai 980-8577, Japan  

The voltage-torque magnetoresistive random access memory is the ultra-low energy consumption 

non-volatile memory based on voltage-controlled magnetic anisotropy (VCMA). The VCMA coefficient was 

reported to be 30-40 fJ/Vm for the MgO/Fe/Au and MgO/CoFeB/Ta films [1, 2]. Recently, large VCMA of 

290 fJ/Vm was demonstrated for the MgO/Fe/Cr film [3]. However, VCMA effect larger than 1000 fJ/Vm is 

required for realizing the voltage-induced magnetization switching in magnetic tunnel junctions below 30nm. 

The purpose of this work is to design the magnetic film exhibiting larger VCMA. We theoretically 

investigated the effect of 5d transition-metal layer insertion into the MgO/Fe interface on the electric-field 

modulation of magnetic anisotropy.  

We have carried out first-principles electronic-structure calculations employing the projector 

augmented-wave with plane wave basis set by using the Vienna ab initio simulation package [4]. We 

estimated magnetic anisotropy energy (MAE) and its electric-field modulation for 

MgO/Os(Ir)/bcc-Fe/Cu(001) films. The MAE was estimated by using the magnetic force theorem. 

Figures 1(a) and (b) show the electric-field modulation of MAE for the Os/Fe and Ir/Fe films, respectively, 

with and without MgO capping layer. The VCMA coefficient is estimated to be -173, 298 fJ/Vm for the 

MgO/Os/Fe and MgO/Ir/Fe film, respectively, and these values are one order of magnitude larger than that 

for the MgO/Fe interface. These VCMA coefficients are comparable with that of Os- and Ir-monolayer on 

the Fe surface. However, perpendicular MAE is drastically decreased in both Os/Fe and Ir/Fe film by MgO 

capping. In the case of Ir/Fe film, opposite sign of VCMA is obtained for the film with and without MgO. 

These results indicate that the bonding between 5d transition-metal and oxygen plays an important role for 

the MAE and its electric-field modulation. At the MgO/Os and MgO/Ir interfaces, the density of states 

(DOS) projected on the majority-spin 5d(3z
2
-r

2
) orbital, which contributes to the in-plane MAE, is increased 

near the Fermi level by the hybridization between 5d(3z
2
-r2) and O-2p(z) orbitals. This is the origin of the 

reduction of perpendicular MAE by the MgO capping. In particular, MgO/Ir/Fe film shows the huge in-plane 

MAE, since the DOS of 5d(3z
2
-r

2
) orbital is located just at the Fermi level. In the presentation, we also 

discuss the origin of the sign change of VCMA coefficients for the Ir/Fe and MgO/Ir/Fe films. 

This work was funded by ImPACT Program of Council for Science, Technology and Innovation (Cabinet 

Office, Government of Japan). 
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Fig. 1: Magnetic anisotropy energy (MAE) as a function of 

electric field in vaccum for the Os/Fe (a) and Ir/Fe (b) films 

with and without MgO capping layer. 
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Uniaxial magnetic anisotropy (MA) plays an important role in spintronic applications in which ferromagnetic (FM) thin 

films and heterojunctions are utilized. The MA in such magnetic materials originates from spin-orbit interaction (SOI) 

expressed by L-S coupling and the low dimensionality of the lattice structure. As a result, out-of-plane MA often occurs 

at surfaces and interfaces of these magnetic heterojunctions. The magnetization direction in ferromagnets is usually 

controlled by an external magnetic field. Recently, control of magnetic ordering by using spin-transfer torque, the 

magnetostrictive effect, ferroelectricity, the piezoelectric effect, and electric field has attracted much attention in the 

field of spintronics.  

Quite recently, another type of SOI, the Rashba-type SOI (R-SOI) was proposed to be a source of MA.    

Theoretical analysis of MA was performed for a two-dimensional layer by using exchange-split free electron and 

single-orbital TB models with R-SOI.1-3) The study using TB model3) predicted that the layer shows in-plane MA for 

both low and high electron densities, while it shows out-of-plane MA otherwise. The occurrence of MA by the R-SOI 

may be attributed to a characteristic change in the Rashba-split energy state under an exchange field produced by the 

FM layer itself or by magnetic ions/atoms in an FM material attached to a non-magnetic (NM) layer. It is interesting to 

note that the R-SOI may be controlled by an external electric field because of its intrinsic nature.  

In this work,4) we theoretically study the uniaxial MA of a bilayer made of NM and FM layers putting an emphasis 

of relative role of the R-SOI on NM layer and L-S coupling, that is, atomic-SOI (A-SOI) on the FM layer. We construct 

a simple model for the bilayer based on the first-principle calculation of the Rashba-split bands of the Au(111) surface. 

In this model, the electronic structure of NM layer is given by a single-orbital TB model, while that of FM layer is 

presented in the full 3d-orbital TB model, in addition to the orbital mixing between NM and FM layers. After numerical 

calculation, we have shown that the R-SOI of the NM layer produces MA via p-d mixing between the NM and FM 

layers. The MA energy caused by the R-SOI is less than 1 meV, while that caused by the A-SOI is a few meV per unit 

cell. Both interactions show an oscillatory dependence of the uniaxial MA energy on the electron number. Because the 

"phases" of these oscillations are different, the uniaxial MA originating from the R-SOI alone could be the same order 

of magnitude as that produced by A-SOI alone under certain conditions. The result indicates that an external electric 

field with reasonable magnitude may change the MA from being out-of-plane to in-plane, and vice versa. 

  

This work was partially supported by the Grants-in-Aids for Scientific Research (no. 16H06332) from MEXT, Japan.  

J. I. would also like to acknowledge financial support from the projects "High Performance Magnets" of JST and 

ESICMM of MEXT, Japan. 
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電界による g因子の変調と磁気異方性の相関 

京大化研 A, 東大工 B 

水野隼翔 A, ○森山貴広 A, 河口真志 A, 田中健勝 A, 小山知弘 B, 千葉大地 B, 小野輝男 A 

Correlation between g-factor and magnetic anisotropy under the bias electric field 

 AICR, Kyoto University, BThe University of Tokyo  

H. Mizuno A, T. Moriyama A, M. Kawaguchi A, K. Tanaka A, T. Koyama B, D. Chiba B, and T. Ono A 

はじめに 

 磁性金属超薄膜に電界を印加し、垂直磁気異方性(PMA)を制御する試みが近年注目を集めている

[1]。理論的には、界面での局在電子の軌道磁気モーメントの異方性と、スピン軌道相互作用が、磁

性多層膜における PMA の起源であると予想されている（Bruno’s model）[2]。軌道磁気モーメント

の異方性は、強磁性共鳴(FMR)測定から得られる g 因子の異方性を通してその評価が可能である[3]。

今回、我々は Pt/Co 超薄膜にゲート電圧 Vg を印加した状態で FMR 測定を行い、電界による g 因子の

異方性の変調と、PMA との相関について調査した。 

実験方法 

Ta(5)/Pt(3)/Co(0.8)/MgO(4) 

(単位: nm)層を GaAs 基板上に

スパッタ成膜後、細線状に加工

し、Vg 印加用の「絶縁層

(HfO2)/ゲート電極(Au)」を作

製した（図１(a)）。高周波電流

𝐼rfを細線に注入しながら外部磁

場𝐻exを掃引し、ホモダイン検出

による FMR 測定を行った。試料に対する外部磁場𝐻exの

掃引方向（θH = 30, 90°）を変えて FMR 測定することで、

g 因子の異方性を見積もった。 

実験結果 

図 1(b)に示したように、共鳴条件のずれから、Vg 印加

により磁気特性が変調されていることがわかる。これら

の共鳴条件から見積もった g 因子の異方性（∆g = 𝑔⊥ −

𝑔∥）及び、垂直異方性磁場（Hk1）の電界による変化を図

2 に示す。ここで、𝑔⊥および𝑔∥はそれぞれ面直方向およ

び面内方向の g 因子である。∆g、Hk1 共に正の電界に対し

て増加しており、両者に正の相関があることが分かる。

本講演では Bruno’s model [2]を用いてこれらの相関の詳

細について議論する。 

[1] T. Maruyama, et al., Nat. Nanotechnol. 4, 158 (2009). [2] P. 

Bruno, Phys. Rev. B 39, 865 (1989).  [3] Justin M. Shaw, et 

al., Phys. Rev. B 87, 054416 (2013).  

図１(a)デバイスの模式図 (b)共鳴磁場と周波数の関係 

図２(a)g因子の異方性（ ∆g）および(b) 垂

直異方性磁場（Hk1）のゲート電圧依存性 

19pD  8

 48 


	19A
	01ALL
	19aA-1
	19aA-2
	19aA-3
	19aA-4
	19aA-5
	19aA-6

	02ALL
	19pA-1
	19pA-2
	19pA-3
	19pA-4
	19pA-5

	03ALL
	19pA-6
	19pA-7
	19pA-8
	19pA-9
	19pA-10
	19pA-11

	04ALL
	19pA-12
	19pA-13
	19pA-14
	19pA-15
	19pA-16
	19pA-17


	19C
	19pC-1
	19pC-2
	19pC-3
	19pC-4
	19pC-5
	19pC-6
	19pC-7
	19pC-8
	19pC-9

	19D
	06ALL
	19aD-1
	19aD-2
	19aD-3
	19aD-4
	19pD-1
	19pD-2
	19pD-3

	07ALL
	19pD-4
	19pD-5
	19pD-6
	19pD-7
	19pD-8




<<
  /ASCII85EncodePages false
  /AllowTransparency false
  /AutoPositionEPSFiles true
  /AutoRotatePages /None
  /Binding /Left
  /CalGrayProfile (Dot Gain 20%)
  /CalRGBProfile (sRGB IEC61966-2.1)
  /CalCMYKProfile (U.S. Web Coated \050SWOP\051 v2)
  /sRGBProfile (sRGB IEC61966-2.1)
  /CannotEmbedFontPolicy /Error
  /CompatibilityLevel 1.4
  /CompressObjects /Tags
  /CompressPages true
  /ConvertImagesToIndexed true
  /PassThroughJPEGImages true
  /CreateJobTicket false
  /DefaultRenderingIntent /Default
  /DetectBlends true
  /DetectCurves 0.0000
  /ColorConversionStrategy /LeaveColorUnchanged
  /DoThumbnails false
  /EmbedAllFonts true
  /EmbedOpenType false
  /ParseICCProfilesInComments true
  /EmbedJobOptions true
  /DSCReportingLevel 0
  /EmitDSCWarnings false
  /EndPage -1
  /ImageMemory 1048576
  /LockDistillerParams false
  /MaxSubsetPct 100
  /Optimize true
  /OPM 1
  /ParseDSCComments true
  /ParseDSCCommentsForDocInfo true
  /PreserveCopyPage true
  /PreserveDICMYKValues true
  /PreserveEPSInfo true
  /PreserveFlatness true
  /PreserveHalftoneInfo false
  /PreserveOPIComments true
  /PreserveOverprintSettings true
  /StartPage 1
  /SubsetFonts true
  /TransferFunctionInfo /Apply
  /UCRandBGInfo /Preserve
  /UsePrologue false
  /ColorSettingsFile ()
  /AlwaysEmbed [ true
  ]
  /NeverEmbed [ true
  ]
  /AntiAliasColorImages false
  /CropColorImages true
  /ColorImageMinResolution 300
  /ColorImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleColorImages false
  /ColorImageDownsampleType /Bicubic
  /ColorImageResolution 300
  /ColorImageDepth -1
  /ColorImageMinDownsampleDepth 1
  /ColorImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeColorImages false
  /ColorImageFilter /DCTEncode
  /AutoFilterColorImages true
  /ColorImageAutoFilterStrategy /JPEG
  /ColorACSImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /ColorImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /JPEG2000ColorACSImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /JPEG2000ColorImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /AntiAliasGrayImages false
  /CropGrayImages true
  /GrayImageMinResolution 300
  /GrayImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleGrayImages false
  /GrayImageDownsampleType /Bicubic
  /GrayImageResolution 300
  /GrayImageDepth -1
  /GrayImageMinDownsampleDepth 2
  /GrayImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeGrayImages false
  /GrayImageFilter /DCTEncode
  /AutoFilterGrayImages true
  /GrayImageAutoFilterStrategy /JPEG
  /GrayACSImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /GrayImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /JPEG2000GrayACSImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /JPEG2000GrayImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /AntiAliasMonoImages false
  /CropMonoImages true
  /MonoImageMinResolution 1200
  /MonoImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleMonoImages false
  /MonoImageDownsampleType /Bicubic
  /MonoImageResolution 1200
  /MonoImageDepth -1
  /MonoImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeMonoImages false
  /MonoImageFilter /CCITTFaxEncode
  /MonoImageDict <<
    /K -1
  >>
  /AllowPSXObjects false
  /CheckCompliance [
    /None
  ]
  /PDFX1aCheck false
  /PDFX3Check false
  /PDFXCompliantPDFOnly false
  /PDFXNoTrimBoxError true
  /PDFXTrimBoxToMediaBoxOffset [
    0.00000
    0.00000
    0.00000
    0.00000
  ]
  /PDFXSetBleedBoxToMediaBox true
  /PDFXBleedBoxToTrimBoxOffset [
    0.00000
    0.00000
    0.00000
    0.00000
  ]
  /PDFXOutputIntentProfile (None)
  /PDFXOutputConditionIdentifier ()
  /PDFXOutputCondition ()
  /PDFXRegistryName ()
  /PDFXTrapped /False

  /CreateJDFFile false
  /Description <<

    /BGR <>
    /CHS <FEFF4f7f75288fd94e9b8bbe5b9a521b5efa7684002000410064006f006200650020005000440046002065876863900275284e8e9ad88d2891cf76845370524d53705237300260a853ef4ee54f7f75280020004100630072006f0062006100740020548c002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee553ca66f49ad87248672c676562535f00521b5efa768400200050004400460020658768633002>
    /CHT <FEFF4f7f752890194e9b8a2d7f6e5efa7acb7684002000410064006f006200650020005000440046002065874ef69069752865bc9ad854c18cea76845370524d5370523786557406300260a853ef4ee54f7f75280020004100630072006f0062006100740020548c002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee553ca66f49ad87248672c4f86958b555f5df25efa7acb76840020005000440046002065874ef63002>
    /CZE <>
    /DAN <>
    /DEU <>
    /ESP <>
    /ETI <>
    /FRA <>
    /GRE <>

    /HRV (Za stvaranje Adobe PDF dokumenata najpogodnijih za visokokvalitetni ispis prije tiskanja koristite ove postavke.  Stvoreni PDF dokumenti mogu se otvoriti Acrobat i Adobe Reader 5.0 i kasnijim verzijama.)
    /HUN <>
    /ITA <>
    /KOR <FEFFc7740020c124c815c7440020c0acc6a9d558c5ec0020ace0d488c9c80020c2dcd5d80020c778c1c4c5d00020ac00c7a50020c801d569d55c002000410064006f0062006500200050004400460020bb38c11cb97c0020c791c131d569b2c8b2e4002e0020c774b807ac8c0020c791c131b41c00200050004400460020bb38c11cb2940020004100630072006f0062006100740020bc0f002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e00300020c774c0c1c5d0c11c0020c5f40020c2180020c788c2b5b2c8b2e4002e>
    /LTH <>
    /LVI <>
    /NLD (Gebruik deze instellingen om Adobe PDF-documenten te maken die zijn geoptimaliseerd voor prepress-afdrukken van hoge kwaliteit. De gemaakte PDF-documenten kunnen worden geopend met Acrobat en Adobe Reader 5.0 en hoger.)
    /NOR <>
    /POL <>
    /PTB <>
    /RUM <>
    /RUS <>
    /SKY <>
    /SLV <>
    /SUO <>
    /SVE <>
    /TUR <>
    /UKR <>
    /ENU (Use these settings to create Adobe PDF documents best suited for high-quality prepress printing.  Created PDF documents can be opened with Acrobat and Adobe Reader 5.0 and later.)
    /JPN <FEFF9ad854c18cea306a30d730ea30d730ec30b951fa529b7528002000410064006f0062006500200050004400460020658766f8306e4f5c6210306b4f7f75283057307e305930023053306e8a2d5b9a30674f5c62103055308c305f0020005000440046002030d530a130a430eb306f3001004100630072006f0062006100740020304a30883073002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee5964d3067958b304f30533068304c3067304d307e305930023053306e8a2d5b9a306b306f30d530a930f330c8306e57cb30818fbc307f304c5fc59808306730593002>
  >>
  /Namespace [
    (Adobe)
    (Common)
    (1.0)
  ]
  /OtherNamespaces [
    <<
      /AsReaderSpreads false
      /CropImagesToFrames true
      /ErrorControl /WarnAndContinue
      /FlattenerIgnoreSpreadOverrides false
      /IncludeGuidesGrids false
      /IncludeNonPrinting false
      /IncludeSlug false
      /Namespace [
        (Adobe)
        (InDesign)
        (4.0)
      ]
      /OmitPlacedBitmaps false
      /OmitPlacedEPS false
      /OmitPlacedPDF false
      /SimulateOverprint /Legacy
    >>
    <<
      /AddBleedMarks false
      /AddColorBars false
      /AddCropMarks false
      /AddPageInfo false
      /AddRegMarks false
      /ConvertColors /ConvertToCMYK
      /DestinationProfileName ()
      /DestinationProfileSelector /DocumentCMYK
      /Downsample16BitImages true
      /FlattenerPreset <<
        /PresetSelector /MediumResolution
      >>
      /FormElements false
      /GenerateStructure false
      /IncludeBookmarks false
      /IncludeHyperlinks false
      /IncludeInteractive false
      /IncludeLayers false
      /IncludeProfiles false
      /MultimediaHandling /UseObjectSettings
      /Namespace [
        (Adobe)
        (CreativeSuite)
        (2.0)
      ]
      /PDFXOutputIntentProfileSelector /DocumentCMYK
      /PreserveEditing true
      /UntaggedCMYKHandling /LeaveUntagged
      /UntaggedRGBHandling /UseDocumentProfile
      /UseDocumentBleed false
    >>
  ]
>> setdistillerparams
<<
  /HWResolution [1200 1200]
  /PageSize [612.000 792.000]
>> setpagedevice



<<
  /ASCII85EncodePages false
  /AllowTransparency false
  /AutoPositionEPSFiles true
  /AutoRotatePages /None
  /Binding /Left
  /CalGrayProfile (Dot Gain 20%)
  /CalRGBProfile (sRGB IEC61966-2.1)
  /CalCMYKProfile (U.S. Web Coated \050SWOP\051 v2)
  /sRGBProfile (sRGB IEC61966-2.1)
  /CannotEmbedFontPolicy /Error
  /CompatibilityLevel 1.4
  /CompressObjects /Tags
  /CompressPages true
  /ConvertImagesToIndexed true
  /PassThroughJPEGImages true
  /CreateJobTicket false
  /DefaultRenderingIntent /Default
  /DetectBlends true
  /DetectCurves 0.0000
  /ColorConversionStrategy /LeaveColorUnchanged
  /DoThumbnails false
  /EmbedAllFonts true
  /EmbedOpenType false
  /ParseICCProfilesInComments true
  /EmbedJobOptions true
  /DSCReportingLevel 0
  /EmitDSCWarnings false
  /EndPage -1
  /ImageMemory 1048576
  /LockDistillerParams false
  /MaxSubsetPct 100
  /Optimize true
  /OPM 1
  /ParseDSCComments true
  /ParseDSCCommentsForDocInfo true
  /PreserveCopyPage true
  /PreserveDICMYKValues true
  /PreserveEPSInfo true
  /PreserveFlatness true
  /PreserveHalftoneInfo false
  /PreserveOPIComments true
  /PreserveOverprintSettings true
  /StartPage 1
  /SubsetFonts true
  /TransferFunctionInfo /Apply
  /UCRandBGInfo /Preserve
  /UsePrologue false
  /ColorSettingsFile ()
  /AlwaysEmbed [ true
  ]
  /NeverEmbed [ true
  ]
  /AntiAliasColorImages false
  /CropColorImages true
  /ColorImageMinResolution 300
  /ColorImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleColorImages false
  /ColorImageDownsampleType /Bicubic
  /ColorImageResolution 300
  /ColorImageDepth -1
  /ColorImageMinDownsampleDepth 1
  /ColorImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeColorImages false
  /ColorImageFilter /DCTEncode
  /AutoFilterColorImages true
  /ColorImageAutoFilterStrategy /JPEG
  /ColorACSImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /ColorImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /JPEG2000ColorACSImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /JPEG2000ColorImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /AntiAliasGrayImages false
  /CropGrayImages true
  /GrayImageMinResolution 300
  /GrayImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleGrayImages false
  /GrayImageDownsampleType /Bicubic
  /GrayImageResolution 300
  /GrayImageDepth -1
  /GrayImageMinDownsampleDepth 2
  /GrayImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeGrayImages false
  /GrayImageFilter /DCTEncode
  /AutoFilterGrayImages true
  /GrayImageAutoFilterStrategy /JPEG
  /GrayACSImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /GrayImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /JPEG2000GrayACSImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /JPEG2000GrayImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /AntiAliasMonoImages false
  /CropMonoImages true
  /MonoImageMinResolution 1200
  /MonoImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleMonoImages false
  /MonoImageDownsampleType /Bicubic
  /MonoImageResolution 1200
  /MonoImageDepth -1
  /MonoImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeMonoImages false
  /MonoImageFilter /CCITTFaxEncode
  /MonoImageDict <<
    /K -1
  >>
  /AllowPSXObjects false
  /CheckCompliance [
    /None
  ]
  /PDFX1aCheck false
  /PDFX3Check false
  /PDFXCompliantPDFOnly false
  /PDFXNoTrimBoxError true
  /PDFXTrimBoxToMediaBoxOffset [
    0.00000
    0.00000
    0.00000
    0.00000
  ]
  /PDFXSetBleedBoxToMediaBox true
  /PDFXBleedBoxToTrimBoxOffset [
    0.00000
    0.00000
    0.00000
    0.00000
  ]
  /PDFXOutputIntentProfile (None)
  /PDFXOutputConditionIdentifier ()
  /PDFXOutputCondition ()
  /PDFXRegistryName ()
  /PDFXTrapped /False

  /CreateJDFFile false
  /Description <<

    /BGR <>
    /CHS <FEFF4f7f75288fd94e9b8bbe5b9a521b5efa7684002000410064006f006200650020005000440046002065876863900275284e8e9ad88d2891cf76845370524d53705237300260a853ef4ee54f7f75280020004100630072006f0062006100740020548c002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee553ca66f49ad87248672c676562535f00521b5efa768400200050004400460020658768633002>
    /CHT <FEFF4f7f752890194e9b8a2d7f6e5efa7acb7684002000410064006f006200650020005000440046002065874ef69069752865bc9ad854c18cea76845370524d5370523786557406300260a853ef4ee54f7f75280020004100630072006f0062006100740020548c002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee553ca66f49ad87248672c4f86958b555f5df25efa7acb76840020005000440046002065874ef63002>
    /CZE <>
    /DAN <>
    /DEU <>
    /ESP <>
    /ETI <>
    /FRA <>
    /GRE <>

    /HRV (Za stvaranje Adobe PDF dokumenata najpogodnijih za visokokvalitetni ispis prije tiskanja koristite ove postavke.  Stvoreni PDF dokumenti mogu se otvoriti Acrobat i Adobe Reader 5.0 i kasnijim verzijama.)
    /HUN <>
    /ITA <>
    /KOR <FEFFc7740020c124c815c7440020c0acc6a9d558c5ec0020ace0d488c9c80020c2dcd5d80020c778c1c4c5d00020ac00c7a50020c801d569d55c002000410064006f0062006500200050004400460020bb38c11cb97c0020c791c131d569b2c8b2e4002e0020c774b807ac8c0020c791c131b41c00200050004400460020bb38c11cb2940020004100630072006f0062006100740020bc0f002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e00300020c774c0c1c5d0c11c0020c5f40020c2180020c788c2b5b2c8b2e4002e>
    /LTH <>
    /LVI <>
    /NLD (Gebruik deze instellingen om Adobe PDF-documenten te maken die zijn geoptimaliseerd voor prepress-afdrukken van hoge kwaliteit. De gemaakte PDF-documenten kunnen worden geopend met Acrobat en Adobe Reader 5.0 en hoger.)
    /NOR <>
    /POL <>
    /PTB <>
    /RUM <>
    /RUS <>
    /SKY <>
    /SLV <>
    /SUO <>
    /SVE <>
    /TUR <>
    /UKR <>
    /ENU (Use these settings to create Adobe PDF documents best suited for high-quality prepress printing.  Created PDF documents can be opened with Acrobat and Adobe Reader 5.0 and later.)
    /JPN <FEFF9ad854c18cea306a30d730ea30d730ec30b951fa529b7528002000410064006f0062006500200050004400460020658766f8306e4f5c6210306b4f7f75283057307e305930023053306e8a2d5b9a30674f5c62103055308c305f0020005000440046002030d530a130a430eb306f3001004100630072006f0062006100740020304a30883073002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee5964d3067958b304f30533068304c3067304d307e305930023053306e8a2d5b9a306b306f30d530a930f330c8306e57cb30818fbc307f304c5fc59808306730593002>
  >>
  /Namespace [
    (Adobe)
    (Common)
    (1.0)
  ]
  /OtherNamespaces [
    <<
      /AsReaderSpreads false
      /CropImagesToFrames true
      /ErrorControl /WarnAndContinue
      /FlattenerIgnoreSpreadOverrides false
      /IncludeGuidesGrids false
      /IncludeNonPrinting false
      /IncludeSlug false
      /Namespace [
        (Adobe)
        (InDesign)
        (4.0)
      ]
      /OmitPlacedBitmaps false
      /OmitPlacedEPS false
      /OmitPlacedPDF false
      /SimulateOverprint /Legacy
    >>
    <<
      /AddBleedMarks false
      /AddColorBars false
      /AddCropMarks false
      /AddPageInfo false
      /AddRegMarks false
      /ConvertColors /ConvertToCMYK
      /DestinationProfileName ()
      /DestinationProfileSelector /DocumentCMYK
      /Downsample16BitImages true
      /FlattenerPreset <<
        /PresetSelector /MediumResolution
      >>
      /FormElements false
      /GenerateStructure false
      /IncludeBookmarks false
      /IncludeHyperlinks false
      /IncludeInteractive false
      /IncludeLayers false
      /IncludeProfiles false
      /MultimediaHandling /UseObjectSettings
      /Namespace [
        (Adobe)
        (CreativeSuite)
        (2.0)
      ]
      /PDFXOutputIntentProfileSelector /DocumentCMYK
      /PreserveEditing true
      /UntaggedCMYKHandling /LeaveUntagged
      /UntaggedRGBHandling /UseDocumentProfile
      /UseDocumentBleed false
    >>
  ]
>> setdistillerparams
<<
  /HWResolution [1200 1200]
  /PageSize [612.000 792.000]
>> setpagedevice



<<
  /ASCII85EncodePages false
  /AllowTransparency false
  /AutoPositionEPSFiles true
  /AutoRotatePages /None
  /Binding /Left
  /CalGrayProfile (Dot Gain 20%)
  /CalRGBProfile (sRGB IEC61966-2.1)
  /CalCMYKProfile (U.S. Web Coated \050SWOP\051 v2)
  /sRGBProfile (sRGB IEC61966-2.1)
  /CannotEmbedFontPolicy /Error
  /CompatibilityLevel 1.4
  /CompressObjects /Tags
  /CompressPages true
  /ConvertImagesToIndexed true
  /PassThroughJPEGImages true
  /CreateJobTicket false
  /DefaultRenderingIntent /Default
  /DetectBlends true
  /DetectCurves 0.0000
  /ColorConversionStrategy /LeaveColorUnchanged
  /DoThumbnails false
  /EmbedAllFonts true
  /EmbedOpenType false
  /ParseICCProfilesInComments true
  /EmbedJobOptions true
  /DSCReportingLevel 0
  /EmitDSCWarnings false
  /EndPage -1
  /ImageMemory 1048576
  /LockDistillerParams false
  /MaxSubsetPct 100
  /Optimize true
  /OPM 1
  /ParseDSCComments true
  /ParseDSCCommentsForDocInfo true
  /PreserveCopyPage true
  /PreserveDICMYKValues true
  /PreserveEPSInfo true
  /PreserveFlatness true
  /PreserveHalftoneInfo false
  /PreserveOPIComments true
  /PreserveOverprintSettings true
  /StartPage 1
  /SubsetFonts true
  /TransferFunctionInfo /Apply
  /UCRandBGInfo /Preserve
  /UsePrologue false
  /ColorSettingsFile ()
  /AlwaysEmbed [ true
  ]
  /NeverEmbed [ true
  ]
  /AntiAliasColorImages false
  /CropColorImages true
  /ColorImageMinResolution 300
  /ColorImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleColorImages false
  /ColorImageDownsampleType /Bicubic
  /ColorImageResolution 300
  /ColorImageDepth -1
  /ColorImageMinDownsampleDepth 1
  /ColorImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeColorImages false
  /ColorImageFilter /DCTEncode
  /AutoFilterColorImages true
  /ColorImageAutoFilterStrategy /JPEG
  /ColorACSImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /ColorImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /JPEG2000ColorACSImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /JPEG2000ColorImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /AntiAliasGrayImages false
  /CropGrayImages true
  /GrayImageMinResolution 300
  /GrayImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleGrayImages false
  /GrayImageDownsampleType /Bicubic
  /GrayImageResolution 300
  /GrayImageDepth -1
  /GrayImageMinDownsampleDepth 2
  /GrayImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeGrayImages false
  /GrayImageFilter /DCTEncode
  /AutoFilterGrayImages true
  /GrayImageAutoFilterStrategy /JPEG
  /GrayACSImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /GrayImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /JPEG2000GrayACSImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /JPEG2000GrayImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /AntiAliasMonoImages false
  /CropMonoImages true
  /MonoImageMinResolution 1200
  /MonoImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleMonoImages false
  /MonoImageDownsampleType /Bicubic
  /MonoImageResolution 1200
  /MonoImageDepth -1
  /MonoImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeMonoImages false
  /MonoImageFilter /CCITTFaxEncode
  /MonoImageDict <<
    /K -1
  >>
  /AllowPSXObjects false
  /CheckCompliance [
    /None
  ]
  /PDFX1aCheck false
  /PDFX3Check false
  /PDFXCompliantPDFOnly false
  /PDFXNoTrimBoxError true
  /PDFXTrimBoxToMediaBoxOffset [
    0.00000
    0.00000
    0.00000
    0.00000
  ]
  /PDFXSetBleedBoxToMediaBox true
  /PDFXBleedBoxToTrimBoxOffset [
    0.00000
    0.00000
    0.00000
    0.00000
  ]
  /PDFXOutputIntentProfile (None)
  /PDFXOutputConditionIdentifier ()
  /PDFXOutputCondition ()
  /PDFXRegistryName ()
  /PDFXTrapped /False

  /CreateJDFFile false
  /Description <<

    /BGR <>
    /CHS <FEFF4f7f75288fd94e9b8bbe5b9a521b5efa7684002000410064006f006200650020005000440046002065876863900275284e8e9ad88d2891cf76845370524d53705237300260a853ef4ee54f7f75280020004100630072006f0062006100740020548c002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee553ca66f49ad87248672c676562535f00521b5efa768400200050004400460020658768633002>
    /CHT <FEFF4f7f752890194e9b8a2d7f6e5efa7acb7684002000410064006f006200650020005000440046002065874ef69069752865bc9ad854c18cea76845370524d5370523786557406300260a853ef4ee54f7f75280020004100630072006f0062006100740020548c002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee553ca66f49ad87248672c4f86958b555f5df25efa7acb76840020005000440046002065874ef63002>
    /CZE <>
    /DAN <>
    /DEU <>
    /ESP <>
    /ETI <>
    /FRA <>
    /GRE <>

    /HRV (Za stvaranje Adobe PDF dokumenata najpogodnijih za visokokvalitetni ispis prije tiskanja koristite ove postavke.  Stvoreni PDF dokumenti mogu se otvoriti Acrobat i Adobe Reader 5.0 i kasnijim verzijama.)
    /HUN <>
    /ITA <>
    /KOR <FEFFc7740020c124c815c7440020c0acc6a9d558c5ec0020ace0d488c9c80020c2dcd5d80020c778c1c4c5d00020ac00c7a50020c801d569d55c002000410064006f0062006500200050004400460020bb38c11cb97c0020c791c131d569b2c8b2e4002e0020c774b807ac8c0020c791c131b41c00200050004400460020bb38c11cb2940020004100630072006f0062006100740020bc0f002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e00300020c774c0c1c5d0c11c0020c5f40020c2180020c788c2b5b2c8b2e4002e>
    /LTH <>
    /LVI <>
    /NLD (Gebruik deze instellingen om Adobe PDF-documenten te maken die zijn geoptimaliseerd voor prepress-afdrukken van hoge kwaliteit. De gemaakte PDF-documenten kunnen worden geopend met Acrobat en Adobe Reader 5.0 en hoger.)
    /NOR <>
    /POL <>
    /PTB <>
    /RUM <>
    /RUS <>
    /SKY <>
    /SLV <>
    /SUO <>
    /SVE <>
    /TUR <>
    /UKR <>
    /ENU (Use these settings to create Adobe PDF documents best suited for high-quality prepress printing.  Created PDF documents can be opened with Acrobat and Adobe Reader 5.0 and later.)
    /JPN <FEFF9ad854c18cea306a30d730ea30d730ec30b951fa529b7528002000410064006f0062006500200050004400460020658766f8306e4f5c6210306b4f7f75283057307e305930023053306e8a2d5b9a30674f5c62103055308c305f0020005000440046002030d530a130a430eb306f3001004100630072006f0062006100740020304a30883073002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee5964d3067958b304f30533068304c3067304d307e305930023053306e8a2d5b9a306b306f30d530a930f330c8306e57cb30818fbc307f304c5fc59808306730593002>
  >>
  /Namespace [
    (Adobe)
    (Common)
    (1.0)
  ]
  /OtherNamespaces [
    <<
      /AsReaderSpreads false
      /CropImagesToFrames true
      /ErrorControl /WarnAndContinue
      /FlattenerIgnoreSpreadOverrides false
      /IncludeGuidesGrids false
      /IncludeNonPrinting false
      /IncludeSlug false
      /Namespace [
        (Adobe)
        (InDesign)
        (4.0)
      ]
      /OmitPlacedBitmaps false
      /OmitPlacedEPS false
      /OmitPlacedPDF false
      /SimulateOverprint /Legacy
    >>
    <<
      /AddBleedMarks false
      /AddColorBars false
      /AddCropMarks false
      /AddPageInfo false
      /AddRegMarks false
      /ConvertColors /ConvertToCMYK
      /DestinationProfileName ()
      /DestinationProfileSelector /DocumentCMYK
      /Downsample16BitImages true
      /FlattenerPreset <<
        /PresetSelector /MediumResolution
      >>
      /FormElements false
      /GenerateStructure false
      /IncludeBookmarks false
      /IncludeHyperlinks false
      /IncludeInteractive false
      /IncludeLayers false
      /IncludeProfiles false
      /MultimediaHandling /UseObjectSettings
      /Namespace [
        (Adobe)
        (CreativeSuite)
        (2.0)
      ]
      /PDFXOutputIntentProfileSelector /DocumentCMYK
      /PreserveEditing true
      /UntaggedCMYKHandling /LeaveUntagged
      /UntaggedRGBHandling /UseDocumentProfile
      /UseDocumentBleed false
    >>
  ]
>> setdistillerparams
<<
  /HWResolution [1200 1200]
  /PageSize [612.000 792.000]
>> setpagedevice



<<
  /ASCII85EncodePages false
  /AllowTransparency false
  /AutoPositionEPSFiles true
  /AutoRotatePages /None
  /Binding /Left
  /CalGrayProfile (Dot Gain 20%)
  /CalRGBProfile (sRGB IEC61966-2.1)
  /CalCMYKProfile (U.S. Web Coated \050SWOP\051 v2)
  /sRGBProfile (sRGB IEC61966-2.1)
  /CannotEmbedFontPolicy /Error
  /CompatibilityLevel 1.4
  /CompressObjects /Tags
  /CompressPages true
  /ConvertImagesToIndexed true
  /PassThroughJPEGImages true
  /CreateJobTicket false
  /DefaultRenderingIntent /Default
  /DetectBlends true
  /DetectCurves 0.0000
  /ColorConversionStrategy /LeaveColorUnchanged
  /DoThumbnails false
  /EmbedAllFonts true
  /EmbedOpenType false
  /ParseICCProfilesInComments true
  /EmbedJobOptions true
  /DSCReportingLevel 0
  /EmitDSCWarnings false
  /EndPage -1
  /ImageMemory 1048576
  /LockDistillerParams false
  /MaxSubsetPct 100
  /Optimize true
  /OPM 1
  /ParseDSCComments true
  /ParseDSCCommentsForDocInfo true
  /PreserveCopyPage true
  /PreserveDICMYKValues true
  /PreserveEPSInfo true
  /PreserveFlatness true
  /PreserveHalftoneInfo false
  /PreserveOPIComments true
  /PreserveOverprintSettings true
  /StartPage 1
  /SubsetFonts true
  /TransferFunctionInfo /Apply
  /UCRandBGInfo /Preserve
  /UsePrologue false
  /ColorSettingsFile ()
  /AlwaysEmbed [ true
  ]
  /NeverEmbed [ true
  ]
  /AntiAliasColorImages false
  /CropColorImages true
  /ColorImageMinResolution 300
  /ColorImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleColorImages false
  /ColorImageDownsampleType /Bicubic
  /ColorImageResolution 300
  /ColorImageDepth -1
  /ColorImageMinDownsampleDepth 1
  /ColorImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeColorImages false
  /ColorImageFilter /DCTEncode
  /AutoFilterColorImages true
  /ColorImageAutoFilterStrategy /JPEG
  /ColorACSImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /ColorImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /JPEG2000ColorACSImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /JPEG2000ColorImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /AntiAliasGrayImages false
  /CropGrayImages true
  /GrayImageMinResolution 300
  /GrayImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleGrayImages false
  /GrayImageDownsampleType /Bicubic
  /GrayImageResolution 300
  /GrayImageDepth -1
  /GrayImageMinDownsampleDepth 2
  /GrayImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeGrayImages false
  /GrayImageFilter /DCTEncode
  /AutoFilterGrayImages true
  /GrayImageAutoFilterStrategy /JPEG
  /GrayACSImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /GrayImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /JPEG2000GrayACSImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /JPEG2000GrayImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /AntiAliasMonoImages false
  /CropMonoImages true
  /MonoImageMinResolution 1200
  /MonoImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleMonoImages false
  /MonoImageDownsampleType /Bicubic
  /MonoImageResolution 1200
  /MonoImageDepth -1
  /MonoImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeMonoImages false
  /MonoImageFilter /CCITTFaxEncode
  /MonoImageDict <<
    /K -1
  >>
  /AllowPSXObjects false
  /CheckCompliance [
    /None
  ]
  /PDFX1aCheck false
  /PDFX3Check false
  /PDFXCompliantPDFOnly false
  /PDFXNoTrimBoxError true
  /PDFXTrimBoxToMediaBoxOffset [
    0.00000
    0.00000
    0.00000
    0.00000
  ]
  /PDFXSetBleedBoxToMediaBox true
  /PDFXBleedBoxToTrimBoxOffset [
    0.00000
    0.00000
    0.00000
    0.00000
  ]
  /PDFXOutputIntentProfile (None)
  /PDFXOutputConditionIdentifier ()
  /PDFXOutputCondition ()
  /PDFXRegistryName ()
  /PDFXTrapped /False

  /CreateJDFFile false
  /Description <<

    /BGR <>
    /CHS <FEFF4f7f75288fd94e9b8bbe5b9a521b5efa7684002000410064006f006200650020005000440046002065876863900275284e8e9ad88d2891cf76845370524d53705237300260a853ef4ee54f7f75280020004100630072006f0062006100740020548c002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee553ca66f49ad87248672c676562535f00521b5efa768400200050004400460020658768633002>
    /CHT <FEFF4f7f752890194e9b8a2d7f6e5efa7acb7684002000410064006f006200650020005000440046002065874ef69069752865bc9ad854c18cea76845370524d5370523786557406300260a853ef4ee54f7f75280020004100630072006f0062006100740020548c002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee553ca66f49ad87248672c4f86958b555f5df25efa7acb76840020005000440046002065874ef63002>
    /CZE <>
    /DAN <>
    /DEU <>
    /ESP <>
    /ETI <>
    /FRA <>
    /GRE <>

    /HRV (Za stvaranje Adobe PDF dokumenata najpogodnijih za visokokvalitetni ispis prije tiskanja koristite ove postavke.  Stvoreni PDF dokumenti mogu se otvoriti Acrobat i Adobe Reader 5.0 i kasnijim verzijama.)
    /HUN <>
    /ITA <>
    /KOR <FEFFc7740020c124c815c7440020c0acc6a9d558c5ec0020ace0d488c9c80020c2dcd5d80020c778c1c4c5d00020ac00c7a50020c801d569d55c002000410064006f0062006500200050004400460020bb38c11cb97c0020c791c131d569b2c8b2e4002e0020c774b807ac8c0020c791c131b41c00200050004400460020bb38c11cb2940020004100630072006f0062006100740020bc0f002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e00300020c774c0c1c5d0c11c0020c5f40020c2180020c788c2b5b2c8b2e4002e>
    /LTH <>
    /LVI <>
    /NLD (Gebruik deze instellingen om Adobe PDF-documenten te maken die zijn geoptimaliseerd voor prepress-afdrukken van hoge kwaliteit. De gemaakte PDF-documenten kunnen worden geopend met Acrobat en Adobe Reader 5.0 en hoger.)
    /NOR <>
    /POL <>
    /PTB <>
    /RUM <>
    /RUS <>
    /SKY <>
    /SLV <>
    /SUO <>
    /SVE <>
    /TUR <>
    /UKR <>
    /ENU (Use these settings to create Adobe PDF documents best suited for high-quality prepress printing.  Created PDF documents can be opened with Acrobat and Adobe Reader 5.0 and later.)
    /JPN <FEFF9ad854c18cea306a30d730ea30d730ec30b951fa529b7528002000410064006f0062006500200050004400460020658766f8306e4f5c6210306b4f7f75283057307e305930023053306e8a2d5b9a30674f5c62103055308c305f0020005000440046002030d530a130a430eb306f3001004100630072006f0062006100740020304a30883073002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee5964d3067958b304f30533068304c3067304d307e305930023053306e8a2d5b9a306b306f30d530a930f330c8306e57cb30818fbc307f304c5fc59808306730593002>
  >>
  /Namespace [
    (Adobe)
    (Common)
    (1.0)
  ]
  /OtherNamespaces [
    <<
      /AsReaderSpreads false
      /CropImagesToFrames true
      /ErrorControl /WarnAndContinue
      /FlattenerIgnoreSpreadOverrides false
      /IncludeGuidesGrids false
      /IncludeNonPrinting false
      /IncludeSlug false
      /Namespace [
        (Adobe)
        (InDesign)
        (4.0)
      ]
      /OmitPlacedBitmaps false
      /OmitPlacedEPS false
      /OmitPlacedPDF false
      /SimulateOverprint /Legacy
    >>
    <<
      /AddBleedMarks false
      /AddColorBars false
      /AddCropMarks false
      /AddPageInfo false
      /AddRegMarks false
      /ConvertColors /ConvertToCMYK
      /DestinationProfileName ()
      /DestinationProfileSelector /DocumentCMYK
      /Downsample16BitImages true
      /FlattenerPreset <<
        /PresetSelector /MediumResolution
      >>
      /FormElements false
      /GenerateStructure false
      /IncludeBookmarks false
      /IncludeHyperlinks false
      /IncludeInteractive false
      /IncludeLayers false
      /IncludeProfiles false
      /MultimediaHandling /UseObjectSettings
      /Namespace [
        (Adobe)
        (CreativeSuite)
        (2.0)
      ]
      /PDFXOutputIntentProfileSelector /DocumentCMYK
      /PreserveEditing true
      /UntaggedCMYKHandling /LeaveUntagged
      /UntaggedRGBHandling /UseDocumentProfile
      /UseDocumentBleed false
    >>
  ]
>> setdistillerparams
<<
  /HWResolution [1200 1200]
  /PageSize [612.000 792.000]
>> setpagedevice



<<
  /ASCII85EncodePages false
  /AllowTransparency false
  /AutoPositionEPSFiles true
  /AutoRotatePages /None
  /Binding /Left
  /CalGrayProfile (Dot Gain 20%)
  /CalRGBProfile (sRGB IEC61966-2.1)
  /CalCMYKProfile (U.S. Web Coated \050SWOP\051 v2)
  /sRGBProfile (sRGB IEC61966-2.1)
  /CannotEmbedFontPolicy /Error
  /CompatibilityLevel 1.4
  /CompressObjects /Tags
  /CompressPages true
  /ConvertImagesToIndexed true
  /PassThroughJPEGImages true
  /CreateJobTicket false
  /DefaultRenderingIntent /Default
  /DetectBlends true
  /DetectCurves 0.0000
  /ColorConversionStrategy /CMYK
  /DoThumbnails false
  /EmbedAllFonts true
  /EmbedOpenType false
  /ParseICCProfilesInComments true
  /EmbedJobOptions true
  /DSCReportingLevel 0
  /EmitDSCWarnings false
  /EndPage -1
  /ImageMemory 1048576
  /LockDistillerParams false
  /MaxSubsetPct 100
  /Optimize true
  /OPM 1
  /ParseDSCComments true
  /ParseDSCCommentsForDocInfo true
  /PreserveCopyPage true
  /PreserveDICMYKValues true
  /PreserveEPSInfo true
  /PreserveFlatness true
  /PreserveHalftoneInfo false
  /PreserveOPIComments true
  /PreserveOverprintSettings true
  /StartPage 1
  /SubsetFonts true
  /TransferFunctionInfo /Apply
  /UCRandBGInfo /Preserve
  /UsePrologue false
  /ColorSettingsFile ()
  /AlwaysEmbed [ true
  ]
  /NeverEmbed [ true
  ]
  /AntiAliasColorImages false
  /CropColorImages true
  /ColorImageMinResolution 300
  /ColorImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleColorImages true
  /ColorImageDownsampleType /Bicubic
  /ColorImageResolution 300
  /ColorImageDepth -1
  /ColorImageMinDownsampleDepth 1
  /ColorImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeColorImages true
  /ColorImageFilter /DCTEncode
  /AutoFilterColorImages true
  /ColorImageAutoFilterStrategy /JPEG
  /ColorACSImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /ColorImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /JPEG2000ColorACSImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /JPEG2000ColorImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /AntiAliasGrayImages false
  /CropGrayImages true
  /GrayImageMinResolution 300
  /GrayImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleGrayImages true
  /GrayImageDownsampleType /Bicubic
  /GrayImageResolution 300
  /GrayImageDepth -1
  /GrayImageMinDownsampleDepth 2
  /GrayImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeGrayImages true
  /GrayImageFilter /DCTEncode
  /AutoFilterGrayImages true
  /GrayImageAutoFilterStrategy /JPEG
  /GrayACSImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /GrayImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /JPEG2000GrayACSImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /JPEG2000GrayImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /AntiAliasMonoImages false
  /CropMonoImages true
  /MonoImageMinResolution 1200
  /MonoImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleMonoImages true
  /MonoImageDownsampleType /Bicubic
  /MonoImageResolution 1200
  /MonoImageDepth -1
  /MonoImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeMonoImages true
  /MonoImageFilter /CCITTFaxEncode
  /MonoImageDict <<
    /K -1
  >>
  /AllowPSXObjects false
  /CheckCompliance [
    /None
  ]
  /PDFX1aCheck false
  /PDFX3Check false
  /PDFXCompliantPDFOnly false
  /PDFXNoTrimBoxError true
  /PDFXTrimBoxToMediaBoxOffset [
    0.00000
    0.00000
    0.00000
    0.00000
  ]
  /PDFXSetBleedBoxToMediaBox true
  /PDFXBleedBoxToTrimBoxOffset [
    0.00000
    0.00000
    0.00000
    0.00000
  ]
  /PDFXOutputIntentProfile ()
  /PDFXOutputConditionIdentifier ()
  /PDFXOutputCondition ()
  /PDFXRegistryName ()
  /PDFXTrapped /False

  /CreateJDFFile false
  /Description <<

    /BGR <>
    /CHS <FEFF4f7f75288fd94e9b8bbe5b9a521b5efa7684002000410064006f006200650020005000440046002065876863900275284e8e9ad88d2891cf76845370524d53705237300260a853ef4ee54f7f75280020004100630072006f0062006100740020548c002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee553ca66f49ad87248672c676562535f00521b5efa768400200050004400460020658768633002>
    /CHT <FEFF4f7f752890194e9b8a2d7f6e5efa7acb7684002000410064006f006200650020005000440046002065874ef69069752865bc9ad854c18cea76845370524d5370523786557406300260a853ef4ee54f7f75280020004100630072006f0062006100740020548c002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee553ca66f49ad87248672c4f86958b555f5df25efa7acb76840020005000440046002065874ef63002>
    /CZE <>
    /DAN <>
    /DEU <>
    /ESP <>
    /ETI <>
    /FRA <>
    /GRE <>

    /HRV (Za stvaranje Adobe PDF dokumenata najpogodnijih za visokokvalitetni ispis prije tiskanja koristite ove postavke.  Stvoreni PDF dokumenti mogu se otvoriti Acrobat i Adobe Reader 5.0 i kasnijim verzijama.)
    /HUN <>
    /ITA <>
    /JPN <FEFF9ad854c18cea306a30d730ea30d730ec30b951fa529b7528002000410064006f0062006500200050004400460020658766f8306e4f5c6210306b4f7f75283057307e305930023053306e8a2d5b9a30674f5c62103055308c305f0020005000440046002030d530a130a430eb306f3001004100630072006f0062006100740020304a30883073002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee5964d3067958b304f30533068304c3067304d307e305930023053306e8a2d5b9a306b306f30d530a930f330c8306e57cb30818fbc307f304c5fc59808306730593002>
    /KOR <FEFFc7740020c124c815c7440020c0acc6a9d558c5ec0020ace0d488c9c80020c2dcd5d80020c778c1c4c5d00020ac00c7a50020c801d569d55c002000410064006f0062006500200050004400460020bb38c11cb97c0020c791c131d569b2c8b2e4002e0020c774b807ac8c0020c791c131b41c00200050004400460020bb38c11cb2940020004100630072006f0062006100740020bc0f002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e00300020c774c0c1c5d0c11c0020c5f40020c2180020c788c2b5b2c8b2e4002e>
    /LTH <>
    /LVI <>
    /NLD (Gebruik deze instellingen om Adobe PDF-documenten te maken die zijn geoptimaliseerd voor prepress-afdrukken van hoge kwaliteit. De gemaakte PDF-documenten kunnen worden geopend met Acrobat en Adobe Reader 5.0 en hoger.)
    /NOR <>
    /POL <>
    /PTB <>
    /RUM <>
    /RUS <>
    /SKY <>
    /SLV <>
    /SUO <>
    /SVE <>
    /TUR <>
    /UKR <>
    /ENU (Use these settings to create Adobe PDF documents best suited for high-quality prepress printing.  Created PDF documents can be opened with Acrobat and Adobe Reader 5.0 and later.)
  >>
  /Namespace [
    (Adobe)
    (Common)
    (1.0)
  ]
  /OtherNamespaces [
    <<
      /AsReaderSpreads false
      /CropImagesToFrames true
      /ErrorControl /WarnAndContinue
      /FlattenerIgnoreSpreadOverrides false
      /IncludeGuidesGrids false
      /IncludeNonPrinting false
      /IncludeSlug false
      /Namespace [
        (Adobe)
        (InDesign)
        (4.0)
      ]
      /OmitPlacedBitmaps false
      /OmitPlacedEPS false
      /OmitPlacedPDF false
      /SimulateOverprint /Legacy
    >>
    <<
      /AddBleedMarks false
      /AddColorBars false
      /AddCropMarks false
      /AddPageInfo false
      /AddRegMarks false
      /ConvertColors /ConvertToCMYK
      /DestinationProfileName ()
      /DestinationProfileSelector /DocumentCMYK
      /Downsample16BitImages true
      /FlattenerPreset <<
        /PresetSelector /MediumResolution
      >>
      /FormElements false
      /GenerateStructure false
      /IncludeBookmarks false
      /IncludeHyperlinks false
      /IncludeInteractive false
      /IncludeLayers false
      /IncludeProfiles false
      /MultimediaHandling /UseObjectSettings
      /Namespace [
        (Adobe)
        (CreativeSuite)
        (2.0)
      ]
      /PDFXOutputIntentProfileSelector /DocumentCMYK
      /PreserveEditing true
      /UntaggedCMYKHandling /LeaveUntagged
      /UntaggedRGBHandling /UseDocumentProfile
      /UseDocumentBleed false
    >>
  ]
>> setdistillerparams
<<
  /HWResolution [2400 2400]
  /PageSize [612.000 792.000]
>> setpagedevice




