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全散乱データを使った原子スケールの構造解析

吉元　政嗣*

これまで全散乱データは，2体分布関数（PDF）を算出するためのデータという位置づけであった．しかし，全散
乱データを使うことで，材料の物性値や特徴量を抽出できることが分かってきた．本稿では，全散乱データを使っ
た2つの新しい取り組みについて紹介する．1つ目は，全散乱データを使った原子スケールの材料の密度推定法で
ある．ここで提案した方法で得られたSiO2ガラスやその他の材料のミクロな原子数密度は文献で報告されている
値と誤差5%未満で一致する結果となった．2つ目は，結晶性材料の全散乱データに基づいた局所構造の推定につ
いて，Reverse Monte-Carlo（RMC）法を適用し，その際，測定データに現れる回折ピークの計算に，装置関数など
のパラメーターを一切必要としない方法を考案した．その方法を適用して推定したマンガン酸リチウムの構造モ
デルから，MnO6八面体に特徴的な構造歪みが再現された．

1.　はじめに
局所構造解析と聞いてイメージするのは2体分布関
数（pair distribution function PDF）解析ではないだろう
か．古くから液体やガラスといった非晶質の構造を理
解するために使われてきた解析手法である．近年では
周期構造の中の乱れを解析する手法（結晶PDF解析）
として広く認識されるようになってきた．結晶PDF
解析は，PDFパターンと結晶構造情報が必要であるた
め，粉末構造解析（Rietveld解析）と組み合わせる事に
より電池材料（1）,（2）, 触媒（3）や強誘電体（4）など多岐にわ
たる材料の構造解析に応用されている．また， Smart-
Labなどの実験室装置でも広い散乱ベクトル（Q）範囲
のデータを高精度で取得できるようになったことも，
PDF解析が広く普及してきた理由となっている（5）．
2体分布関数G（r）（詳細な定義は参考文献（5）または
（6）を参照）は，全散乱データをフーリエ変換すること
により直接得られる．G（r）が持つ構造情報は，ピー
ク位置から平均原子間距離，ピーク幅から隣接原子の
分布，およびピーク面積から配位数である．しかしな
がら，例えばG（r）から配位数を求めるためには，系
の原子数密度の値が必要であるが，多孔体や微粒子な
どの系においては，ミクロなスケールの原子数密度を
求めることは容易ではない．また，結晶材料にPDF
解析を適用した場合，全散乱データが持つ回折線の位
置（格子定数）や空間群などの結晶としての基本情報
は，S（Q）からG（r）へのフーリエ変換の過程で大部分
が失われてしまう．

そこで本稿では，全散乱データに含まれている材料
の情報を有効に活用するための2つの新しい方法を紹
介する．初めに，物質の組成と全散乱データのみから
ミクロなスケールの密度を推定する方法であり，原子
数密度や配位数を決めることが可能になる．次に，結
晶性材料の局所構造推定法について紹介する．従来の
RMC法を使った結晶性材料の局所構造推定法では回
折ピークの計算を必要としている．しかし，本稿では
実測した全散乱強度を局所構造と周期構造の散乱強度
に分離し，局所構造の散乱強度は計算ボックス内の原
子配置から計算し，周期構造の散乱強度は分離した実
測値を使うことにより回折ピークの計算を必要としな
いRMC法を紹介する．

2.　全散乱データを使った材料の密度推定法
2.1.　緒言
物質の密度は基本的な物性値であり，バルク材料の
密度はアルキメデスの原理を使って質量と体積から計
測される．完全な結晶性材料の密度は，結晶構造と格
子定数から計算できる．例えば，NIST 640fの格子定
数（空間群：Fd3 ̅m, a＝5.431144 Å）（7）と単位格子中に存
在するSiの個数（8個）を使って結晶Siの密度を推定す
る と，Siの 原 子 数 密 度 はρ0＝0.049936 atoms·Å－ 3

（2.32 g/cm3）となりバルク密度と一致する．しかし，
実在の材料の多くは粉体であり，格子欠陥，粒子間空
隙，細孔や粒子表面の粗さなどといったミクロからメ
ゾスケールの構造の欠陥や細孔が含まれている．その
ため，計測可能な材料の体積はプローブ分子がアクセ
スできる表面や細孔によって制限され，構造に含まれ
る欠陥や閉じた空隙は計測された体積の誤差となる．*株式会社リガク　X線研究所
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故に，材料の物性を正しく評価・解析するためには，
試料状態や形態に依存しない原子スケールの密度計測
法が必要とされている．
全散乱強度や構造因子が，最隣接距離や密度（また
は原子の充填率）と関係していることは広く知られて
おり，J. K. PercusとG. J. Yevickらは，単原子系の場
合，構造因子や2体分布関数は原子の直径と充填率の
みによって計算できることを報告している（8）．また，
J. Krogh-MoeとN. Normanらは，原子散乱因子に規格
化された全散乱強度は密度と関係していることを報告
している（9）,（10）．ただし，Krogh–Moe–Norman法では，
X線／中性子線が照射されている体積と照射体積内の
原子の個数から密度を計算するため，材料に含まれる
空隙は考慮されず，原子スケールの正しい密度は得ら
れない．
一方，PDF解析において，最隣接原子間距離未満に
おける2体分布関数G（r）の傾きは，原子スケールの密
度に関係していることが知られている（11）,（12）．しかし，
最隣接原子間距離未満におけるG（r）のプロファイル
には実測値に含まれる誤差などによる非物理的な振動
が現れる．このような非物理的な振動が含まれる短距
離側のG（r）の傾きを使って計算した密度の値には大
きな不確かさが含まれる．このような問題に対し，
我々は，非物理的な振動を抑制し，高精度に密度を計
算できる手法を開発した．以下にその方法について説
明する．

2.2.　密度推定法の概要
実測した散乱強度から得られる構造因子Sobs（Q）は，
干渉性散乱強度 Icoh（Q）を使うと式（1）で表現される．
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ここで，Q（＝ 4πsin（2θ/2）/λ）は散乱ベクトル，2θは散
乱角，λは量子ビーム（X線もしくは中性子線）の波長で
ある．式（1）の右辺の〈 f〉，〈 f 2〉は次のようになる．
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ここで，ciと fiはそれぞれ i番目の原子の濃度と原子散
乱因子（中性子線の場合は散乱長bi）である．Sobs（Q）を
フーリエ変換することで実測の2体分布関数Gobs（r）が
得られる
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Gobs（r）を局所的な原子密度ρ（r）と系内の平均密度ρ0を
使って表現すると，

Gobs（r）＝4πr（ρ（r）－ρ0） （4）

となる．最隣接原子間距離未満（r ≤ rmin）には原子が存
在しないためρ（r）＝ 0である．これを理想状態とする
と，最隣接原子間距離未満の理想状態の2体分布関数
GI（r）は以下のようになる（11）,（12）, 

GI（r≤ rmin）＝－4πrρ0. （5）

一般的に，Sobs（Q）には，測定したQ全範囲に非物理
的な振動が重畳されている．それゆえ，Gobs（r）は式（5）
の条件を満たしていない．そこで，Gobs（r）が式（5）を
満たすように，r ≤ rminの範囲でGobs（r）をGI（r）に置換
してSobs（Q）を補正することを考える．
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ここで，α（Q）とβ（Q）を次のように新たに定義する．
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式（6）は式（7.1）と（7.2）を使うと，式（8）のように書き
換えられる．

Scor（Q）＝Sobs（Q）－β（Q）+ρ0 α（Q） （8）

式（8）において，平均密度ρ0はα（Q）のスケール因子
として取り扱われている．言い換えると，ρ0はα（Q）
とβ（Q）の残差を最小になるような値であるため，最
小二乗法を適用すると式（9）で表現される
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1度の計算では平均密度ρ0が妥当かどうか判断できな
いため，実測値の補正と密度の計算を繰り返す（式（8）,
（9）を繰り返す）ことで試料の密度を推定する．
密度推定の終了判定には以下の式（10）を使う
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式（10）の値が十分に小さくなったとき対象試料の密度
が決まる．密度推定のフローチャートを図1に示す．

2.3実験方法
提案した密度推定法の妥当性を検証するために，

SiO2ガラスロッド（（株）中原光電子研究所）を使用し
た．SiO2ガラスロッドと空気散乱は，全自動多目的
X線回折装置SmartLab（検出器集光多層膜ミラーCBO-
E，高エネルギー対応高速 1次元検出器D/teX Ultra-
250HE）を使って測定した．X線源にはAg Kα線（λ＝
0.5609 Å, EAg Kα＝22.11 keV）を使用した．測定範囲は
2θで2.4°–157.0°である（Q換算で0.47 Å－1–21.958 Å－1）．
取得したデータには一般的なPDF解析の補正を行っ
た（5）．

2.4. 結果と考察
図2に示すSiO2ガラスの干渉性散乱強度と原子散乱
因子は，測定された散乱ベクトルQの全範囲で一致し
ており，全散乱データから抽出したSiO2の干渉性散
乱強度はPDF解析をするための十分な質のデータで
あることを示している．
密度推定前後の構造因子の変化と関連するGobs（r）

の変化を図3a, 3bに示す．先に述べたように，PDF解
析に十分な質のデータであったとしても，Sobs（Q）と
Gobs（r）には僅かに非物理的な振動が重畳されてしま
う．特に，図3bに示すようにGobs（r）における r≤ rminの
領域では式（5）を満たさず，傾きから密度を算出する
ことが困難である．一方で，補正後のGobs（r）はこの
領域においてほぼ直線的となり，傾きからの密度推定
が可能である．このような非物理的な振動の原因は，
コンプトン散乱強度の見積り，バックグラウンドの差
し引き等が原因であると言われている（12）．

図1.　密度推定法のフローチャート．

図3.　 （a）提案法を使って補正した構造因子と未補正の構造因子
の比較，（b）関連する2体分布関数の比較．図2.　SiO2ガラスの干渉性散乱強度とSiO2の原子散乱因子．
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密度推定過程における推定密度ρ0と推定密度との一
致度Rの変化を図4a, 4bに示す．構造因子を繰り返し
補正することにより推定密度が一定値に近づき残差は
次第に小さくなる．最終的に得られた密度の値はρ0＝
0.06311 atoms·Å－ 3となり，報告されているSiO2ガラ
スの密度（13）,（14）（ρbulk＝0.06613 atoms·Å－3）と比較すると
5%未満で一致する．
次に，密度推定のQ範囲の依存性を検討した．

Mo Kα線（λ＝0.7107 Å，EMo Kα＝17.45 keV）で測定した
全散乱強度から計算した SiO2のガラスの密度は，
ρ0＝0.06969 atoms·Å－3であり，Ag Kα線で測定した値
と近い値となる．紹介した密度推定法は，Ag Kα線
やMo Kα線のような短い波長のX線を使って測定し
た全散乱強度に対し有効ではあるが，Cu Kα線（λ＝
1.5423 Å，ECu Kα＝8.04 keV）のような比較的長いX線を
使って測定した全散乱強度には適していない．その理
由は，Gobs（r）に必ずQmaxの打切り誤差の影響が畳み込
まれているからである．Qmaxの打切り誤差はGobs（r）の
ピーク幅に影響を与え，Qmaxの値が減少するとGobs（r）
のピーク幅が増大していくことが知られている．一般
的に全散乱測定で使われる波長より長いX線を使う
と，Gobs（r）の r ≤ rminの領域でQmaxの打切り誤差の影響
が無視できなくなるため，算出した密度は大きな不確
かさが残る．

2.5. まとめ
本節でご紹介した密度推定法は，最隣接距離の情報
のみが必要で，他の非物理的な仮定を必要としない．
図2に示すように，対象試料からの妥当な干渉性散乱

強度が得られれば最隣接距離はGobs（r）から推定が可
能である．言い換えると，本手法を使った材料の密度
計測には信頼できる全散乱データ（および組成）のみ必
要であると結論できる．本密度推定法は，従来は，原
子スケールの密度計測が困難であった結晶欠陥や細孔
などを含む結晶性材料や非結晶性材料など，現在の材
料開発で注目されている幅広い材料に適用可能で，有
効性が高いものと考えられる．密度推定法の詳しい内
容は参考文献（15）を参考にしていただきたい．

3.　結晶性材料の局所構造評価の新展開
3.1.　緒言
Reverse Monte Carlo（RMC）法は，材料の局所構造情
報を推定する有用な方法として提案され（16）, 多くの研
究がなされている．R. L. McgreevyとL. Pusztaiによる
最初のRMC法の適用例は液体アルゴンの構造モデリ
ングであり，実測したgobs（r）とSobs（Q）それぞれを使っ
て実測値を再現する局所構造モデルを推定可能だと報
告している（16）．非晶質や液体の構造は短距離の原子
または分子の配列によって特徴づけられ，X線や中性
子線による回折実験では短距離秩序性を反映したブ
ロードな散乱強度が観測される．一般的に，非晶質や
液体の構造の乱れは測定可能な散乱ベクトルの最大値
Qmaxの打切り誤差の影響よりも大きいため，実測した
2体分布関数Gobs（r）や構造因子Sobs（Q）と原子配置から
RMC法で計算される2体分布関数GRMC（r）や構造因子
SRMC（Q）を直接比較できる．一方，結晶性材料の局所
構造の場合，Gobs（r）と Sobs（Q）を使った局所構造の推
定はそれぞれ異なった問題に直面する．Gobs（r）を使っ
た局所構造の推定の場合，結晶性材料の局所構造の乱
れは測定可能な散乱ベクトルの最大値Qmaxの打切り誤
差の影響よりも小さいことが多く，Gobs（r）とシミュ
レーションによって得られた原子配置から計算された
GRMC（r）（実空間情報）を直接比較すると，推定した局
所構造は本来含まれていない構造を推定してしまう．
そのため，Gobs（r）を使って局所構造を推定するには，
GRMC（r）（実空間情報）に対してQmaxの打切り誤差の影
響を畳み込んだG′RMC（r）を使って局所構造を推定する
必要があることが指摘されている（17）．一方，Sobs（Q）
を使って局所構造を推定する場合，RMC法で取り扱
える計算ボックスのサイズが原子～10,000個程度を配
置できる大きさであり，周期構造を反映したシャープ
な回折ピークを再現できるほどの大きさを持っていな
い．例えば，V. M. Nieldらによって報告された計算
ボックスサイズの影響を実測したSobs（Q）に畳み込む
方法は，結晶性材料の局所構造を推定できる利点はあ
るが実測値のデータ自体を大きく変えてしまうという
欠点がある（18）．RMC法による構造推定時，原子配置
から結晶性材料のシャープな回折ピークの計算法がい

図4.　（a）各イテレーションの密度推定値，（b）一致度Rの変化．
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くつか提案されている．1つは，A. MellergårdとR. L. 
McGreevyらによって開発されたRMCPOW法であ
る（19）,（20）．RMCPOW法は逆格子空間を使って回折ピー
クを計算するため，計算ボックス内の局所構造を反映
した全散乱強度を計算できるが，計算コストが高く広
い散乱ベクトル（Q）範囲のデータを取り扱うには適し
ていない．さらに，回折ピークの計算にはQの分解能
関数が必要であり，適切な分解能関数を使わなければ
ならない．例えば，S. HiroiらはQの分解能関数の成
分を光学系由来と試料由来の成分に分解して回折ピー
クを計算する方法を提案している（21）．他には，M. G. 
Tuckerらによって開発されたRMCProfileに実装され
た方法がある（22）,（23）．M. G. Tuckerらは，回折ピークは
Rietveld解析などで使われるプロファイル関数を使っ
て計算することを提案している．以上述べた方法で
は，装置の分解能関数やプロファイル関数など回折
ピークの計算に必要なパラメーターの選択はユーザー
に任されており，RMC法での構造推定の計算の前に
回折ピークの計算のパラメーターを設定する必要があ
る．本稿では，回折ピークの計算にユーザーがパラ
メーターを設定する必要がない結晶性材料の局所構造
推定法について説明する．
最近の材料の性能は周期構造だけでなく局所構造の
乱れなどによって発揮されるものも多く，周期構造の
中の局所構造乱れの解析法は広い分野で必要とされて
いる．例えば，リチウムの脱離量に依存した金属酸化
物（24）の構造の変化や固体中のリチウムの拡散（25）–（27）, 
チタン酸バリウムの誘電率のサイズ効果（4）,（28）,（29）など
が挙げられる．特にリチウムイオン電池の分野では，
正極材，負極材や固体電解質といった材料に対して
PDF解析がよく使われている．負極材や固体電解質の
構造は非晶質やガラスセラミックスがほとんどであ
る．一方で，正極材は結晶性材料であり，その多くは
リチウム金属酸化物である．正極材の構造の特徴に
よって層状構造，スピネル型構造，オリビン型構造の
3つに分類される．それぞれの構造の代表的な材料は，
層状構造はコバルト酸リチウム（LiCoO2, LCO）や3元
系のニッケル・コバルト・マンガン酸リチウム
（Li（Ni, Co, Mn）0.333O2 NCM），スピネル型構造はマン
ガン酸リチウム（LiMn2O4, LMO），オリビン型構造は
リン酸鉄リチウム（LiFePO4 LFP）である．
スピネル型のLMOは，X線回折と示差走査熱量測
定DSCの測定結果から構造相転移し（30）,（31）, 昇温過程
と降温過程でヒステリシスを生じることが知られてい
る（32）,（33）．昇温過程では298 Kで立方晶への構造相転
移が始まり315 Kで完全に立方晶へと相転移する．降
温過程では，295 Kで直方晶への構造相転移が始まり
287 Kで完全に直方晶へと相転移する．高温相は立方
晶で構造内に単一のMnO6八面体構造が存在し，中心

Mnサイトの価数は+3.5である．低温相は直方晶で立
方晶のa軸とb軸方向に3倍に拡張したものと報告さ
れており（30）, MnO6八面体構造は5つのMnサイトがす
べて異なる構造であると報告されている（34）．直方晶
のMnO6の中心のMnの価数は，Mn3+とMn4+が存在し
ており，Jahn–Teller効果によってMn3+O6八面体構造
がMn4+O6八面体構造に比べ歪んでいることが知られ
ている（30）．
次節では，RMC法の概要を説明し，粉末Niの全散

乱データを例に推定した結晶性材料の局所構造から得
られる情報について説明する．次に，スピネル型の
LMOの全散乱データを使った局所構造を推定し，価
数別MnO6八面体構造の違いについて議論していく．

3.2.　結晶性材料の局所構造の推定方法の概要
本節では，実測した構造因子Sobs（Q）から計算ボッ
クスのサイズに対応した局所構造と周期構造の相関の
分離方法，およびRMC法での構造推定方法の概要に
ついて述べる． また本文中において，局所構造（Local 
Structure）は計算ボックス内の原子配置から計算され
る相関であり，周期構造（Periodic Structure）は結晶格
子の周期性に由来する計算ボックスの外側における遠
距離相関である．具体的には，前者は散乱パターンに
おけるブロードなピークに，後者はシャープな回折ピー
クに対応する．実測した全相関構造因子（Fobs（Q）＝
Sobs（Q）－1）（6）は，全相関2体分布関数gobs（r）を使うと，
次の式（11）のように表現できる

    2
obs 0 obs0

sin
4 1  .=  




Qr

F Q r g r dr
Qr－    （11）

次に，RMC法の計算で使用する最大の計算距離 rmax

を使って，実測のFobs（Q）から r ≤ rmaxまでの局所構造
のFo

L
bs（Q）と，rmax＜ r ≤∞までの周期構造のFo

P
bs（Q）に分

離すると式（12）のようになる
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－

 

 （12）

式（12）の第1項のみを使った結晶性材料の局所構造
の推定法は，V. M. Nieldらによって報告されている（18）．
式（12）を使って，Fobs（Q）を局所構造のFo

L
bs（Q）と周期

構造のFo
P
bs（Q）に分離する時，F（Q）からG（r）へのフー

リエ変換が必要であり，分離した局所構造のFo
L
bs（Q）

と周期構造のFo
P
bs（Q）はQminの打切り誤差の影響を無視

できなくなる．打切り誤差の影響を受けた範囲を局所
構造の推定に使うと，本来含まれていない構造情報
Fo

L
bs（Q）に対してF L

RMC（Q）を精密化することになるた
め，推定した局所構造は本来存在しない構造（アーチ
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ファクト）を推定する可能性が高い．RMC法で評価す
る最小のQ′1の値は，Qminの打切り誤差の影響を受け
る範囲をボックスサイズから計算されるQの分解能
ΔQ′0を使うと，式（13）のようになる

1 0 0

0
max

Δ= +

.= +


 Q Q Q

Q
r

  
 （13）

Q0はFobs（Q）の最初の点，Q′1は計算ボックスサイズ
rmaxから推定したRMCで使えるデータの開始点であ
る．ΔQ′0は定数である為，Q′1の値を小さくするため
に低Q側の散乱強度まで高精度で測定するべきであ
る．すなわち，RMC法を使って局所構造を推定する
場合は低Q側から高Q側まで高S/Nのデータであるこ
とが望ましい．

FRMC（Q）も同様に局所構造と周期構造の散乱強度に
分離すると次の式のようになる

FRMC（Q）＝F L
RMC（Q）+F P

RMC（Q）. （14）

式（14）中の局所構造のF L
obs（Q）は式（15）を使って計

算できる

    maxL 2
obs 0 RMC0

sin
4 1 .=  

r Qr
F Q r g r dr

Qr－    （15）

一方，周期構造のF P
RMC（Q）は，計算ボックス内の原

子配置の座標からは計算できない．なぜなら，計算
ボックスのサイズが周期構造の散乱強度を計算できる
ほどの大きさを持っていないからである．そこで，
我々はRMC法によって得られた局所構造を実測デー
タと直接比較するため，式（14）における周期構造の
F P

RMC（Q）を，実測の周期構造のF P
obs（Q）に置換

F P
RMC（Q）≡F P

obs（Q） （16）

することによりRMC法の最適化を試みる．実測値と
計算値の一致度Rpは式（17）を使って計算する
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obs RMC

p 2
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n
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S Q

－    （17）

図5に式（12）,（13）を使って実測のNiの粉末結晶に
対する測定データFobs（Q）から局所構造のF L

obs（Q）と周
期構造のF P

obs（Q）に分離した例を示す．低波数領域に
おいて，局所構造のF L

obs（Q）および周期構造のF P
obs（Q）

それぞれに，積分を rmaxで切断したことによる逆位相
のフリンジが生じていることが分かる（両者を足せば，
フリンジは完全に消滅する）．ここまで概要の説明に
はF（Q）を使ってきたが，実際RMCでの構造評価は
S（Q）（＝F（Q）+1）を用いる．

Niの単位格子（空間群：Fd3 ̅m，格子定数：a＝

3.52503 Å）の各軸を 10×10×10に拡張した原子配置
（rmax＝17.63 Å）を初期配置として，式（12）～（16）を適
用したRMC法を使ってNi結晶の局所構造を推定し
た．図6に推定後の構造モデル図と実測と計算の構造

図5.　 実測のSobs（Q）から局所構造FS
obs（Q）と周期構造FL

obs（Q）に
分離した例．  
式（12）中の局所構造と周期構造の分離した距離は rmax＝
20.0 Åとした．

図6.　RMC法で精密化した（a）Niの原子配置と（b）構造因子．
赤実線：RMCから計算した構造因子，灰破線：実測し
た構造因子，緑実線：実測値と計算値の残差．
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因子とその差分プロファイルを示す．3次元の構造モ
デルの描画は，可視化プログラムVESTAを使用し
た（35）．Sobs（Q）とSRMC（Q）の一致度はRp＝2.10%であり，
バックグラウンド等のパラメーターを一切導入するこ
となく，極めて高い精度で実測値を再現したNiの局
所構造モデルを得ることができる．推定したNiの原
子座標を単位格子のサイズに戻し，単位格子内のNi
の座標と推定後のNiの座標の差から変位量のヒスト
グラムを算出した（図 7）．変位の 2乗平均平方根
（RMS）はσ＝0.0920 Åであった．この値はRietveld解
析で得られたNiの原子変位パラメーターB（＝8π2σ2, 
温度因子）から計算したσ＝0.0756 Åと同程度である．
Niのように局所構造に乱れのない系では，結晶性材
料の局所的な構造の乱れは有限温度における原子の格
子点からの変位であることが分かる．以上から，ここ
で提案した方法を使って結晶性材料の局所的な構造変
化を推定できることになる．

3.3.　実験条件
3.3.1.　全散乱測定
LMOの全散乱測定は，全自動多目的X線回折装置

SmartLab（検出器集光多層膜ミラーCBO-E, 高エネル
ギー対応高速1次元検出器D/teX Ultra250HE）を使って
実施した．X線源はAg Kα線（λ＝ 0.5609 Å, EAg Kα＝
22.11 keV）を使用した．測定範囲は2θで2.0°–157.0°で
ある（散乱ベクトルQ換算で 0.391 Å－ 1–21.958 Å－ 1）．
LMO粉末はキャピラリーに封入し，バックグラウン
ドデータは空のキャピラリーとした．取得したデータ
には一般的なPDF解析の補正を行った（5）．

3.3.2.　RMC法の計算条件
RMC法を使ってMnO6八面体の歪み構造を抽出する
ために，スピネル型の立方晶のLMOの構造を初期配
置とした（空間群：Fd3 ̅m, origin choice 2, 格子定数：
a＝8.24352 Å）．スピネル型の立方晶のLMO結晶構造

の原子座標を表1に示す．LMOの立方晶の各軸を4×
4×4に拡張した原子配置を生成し，構造因子SRMC（Q）
をSobs（Q）に基づいて最適化するRMC法を使ってLMO
の局所構造を推定した．構造推定時に使用した試行は
原子の移動のみである．3次元の構造モデルの描画は，
可視化プログラムVESTAを使用した（35）．

3.4.　結果と考察
図8a, 8bにRMC法によって推定されたLMOの構造

モデル図と実測した構造因子Sobs（Q）と計算された構
造因子 SRMC（Q）を示す．Sobs（Q）と SRMC（Q）の一致度は
Rp＝2.80%であり，RMC法によって結晶ピークも含め
Sobs（Q）を非常に良く再現した構造モデルを推定する
ことができる．
得られた構造モデルを詳しく解析する目的で，MnO6

図7.　 精密化前後のNiの原子配置から計算した変位量ヒストグ
ラム．

表1.　LiMn2O4（Fd3 ̅m, Origin Choice 2, a ＝ 8.24352 Å）の原子座標．

原子 x y Z サイト 占有率

Li 1/8 1/8 1/8 8a 1.0
Mn 1/2 1/2 1/2 16d 1.0
O 0.2626 0.26 0.26 32e 1.0

図8.　 RMC法で精密化した（a）LMOの原子配置（紫：Mn，赤：
O，薄緑：Li），（b）LMOの構造因子．赤実線：RMCから
計算した構造因子，灰破線：実測した構造因子，緑実線：
実測値と計算値の残差．
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八面体の特徴を結合原子価の総和（Bond Valence Sum, 
BVS）を使ってMnを価数別に分類した．使用した結合原
子価パラメーターは，r0＝1.753 Å，R＝0.37 Åである（36）．
表2に分類した価数とその割合を示す．LMOのMnサイ
トの多くは，Mn3+とMn4+に分類された．RMC法で推定
した構造モデルの平均のMnの価数は+3.30であり，
Rietveld解析結果から計算されたLMOの平均のMnの
価数+3.50と近い値を示す（32）．分類したMnの価数に
Mn2+とMn5+が存在しているが，その割合はMn3+と
Mn4+の割合に比べてMn2+: 5.56%, Mn5+: 0.40%と小さ
く今回の議論では取り扱わない．

Mnn+–Oの 2体分布関数を図 9に示す．Mn3+とMn4+

どちらの2体分布関数も，r＝1.6 Åから立ち上がり始
めている．一方Mn3+–OとMn4+–Oの2体分布関数の長
距離側は，それぞれ r＝3.4 Åと r＝2.9 Åまで存在して
いる．この結果はMn3+–Oの結合距離の分布がMn4+–O
の結合距離と比較して広いことを示しており，直方体
のLMOの結晶構造から計算されたMn–Oの分布の傾
向と一致する（37）．O-Mnn+–Oの結合角度ヒストグラム
を図 10に示す．Mn3+の結合角度ヒストグラムは，
θ＝90°よりも低角側にピークを持つ分布となり，Mn4+

はθ＝90°を中心に対称的な分布となっている．Mn3+O6

八面体構造はMn4+O6八面体と比較して歪んだ構造と
なっていることが示唆される．

MnO6八面体構造の歪みの程度を調べるために，八
面体の歪みパラメーターを計算した（30）

( ) 2
6

=1

1
,=

6

 
 ∆
 
 

∑ i

i

d d
d
－   （18）

diはMn–Oの結合距離，〈d〉は 1つのMnO6八面体構
造のMn–Oの平均結合距離である．さらに，Mnの価
数別の平均の歪みΔvalを式（19）で定義する

val
val =1

1
Δ Δ .= 

n

i
in

  （19）

ここで，nvalはRMCシミュレーションしたモデルに含
まれる価数valを持つMn原子数である．平均歪みΔval

の値が大きいほど，八面体構造が歪んでいることを示
している．式（19）から計算したMnの価数別のMnO6八
面体構造の平均歪みを表2に示す．Mn3+O6の歪み（Δ3＝
107.15×10－ 4）は，Mn4+O6の歪み（Δ4＝46.13×10－ 4）と
比べると約2.3倍大きくなり，Mn3+O6八面体構造が歪
んでいることを示している．この結果は，直方体モデ
ルを使ったRietveld解析（31）やGobs（r）の解析（38）の結果
と一致する．最後に計算ボックスの大きさによって得
られるLMOの局所構造に違いが現れるかを調べるた
めに，LMOの立方晶の各軸を3×3×3に拡張した原
子配置を初期値としてRMC法を使ってLMOの局所構
造を推定した．推定されたLMOの構造モデル（Rp＝
3.07%）を使って価数別の解析を実施した．表 3に
LMOの立方晶の各軸を3×3×3に拡張したLMOの構
造モデルの価数別の割合と歪みパラメーターを示す．
BVS法を使って分類した各価数の割合はほとんど同程

図9.　価数別のMnn+O6八面体のMn–O2体分布関数gn+
Mn–O）（r）．

青：Mn3+，赤：Mn4+．

表2.　 結合原子価法で分類したLMO内のMnの価数，割合と歪
みパラメーター．

価数 存在率（%） 歪みパラメーター，Δ ̅val（×10－4）

Mn2+ 5.56 228.76
Mn3+ 58.30 107.15
Mn4+ 35.74 46.13
Mn5+ 0.4 24.38

図10.　価数別のMnn+O6八面体のO–Mn–O結合角ヒストグラム．
青：Mn3+，赤：Mn4+．

表3.　 3×3×3の計算ボックスで計算したLMO内のMnの価数，
割合と歪みパラメーター．

価数 存在率（%） 歪みパラメーター，Δ ̅val（×10－4）

Mn2+ 4.63 183.2
Mn3+ 60.41 83.0
Mn4+ 34.7 36.7
Mn5+ 0.23 35.6
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度の値である．各価数の歪みパラメーターは僅かに異
なるが，Mn3+O6の歪みパラメーター（Δ3＝83.0×10－4）
とMn4+O6の歪みパラメーター（Δ4＝36.7×10－4）との比
は約2.3となり，表2の結果と一致する．これらの結
果より推定したLMOのMnO6八面体の局所構造には，
計算ボックスのサイズ依存性は顕著ではないといえ
る．
提案したRMC法によってLMOの局所構造を推定す

ると，Mn3+O6とMn4+O6の八面体構造の違いを区別で
きることが分かる．Mn3+O6八面体の歪んだ構造は
Jahn–Teller効果によって引き起こされたものであり，
この結果は常温のLMOのMnO6八面体構造も Jahn–
Teller効果の影響を受けるという先行研究の結果とも
一致する（32）,（33）,（37）．

3.5.　まとめ
結晶における周期構造を考慮したRMC法を使って

LMO中の価数別のMnO6八面体構造の局所構造の違い
を区別することが可能であることを示した．Mn3+O6

とMn4+O6の八面体構造の歪みパラメーターの違いは，
Jahn–Teller効果があるMn3+O6と Jahn–Teller効果が現れ
ないMn4+O6の傾向と一致する．

RMC法を使って正確な局所構造情報を抽出するた
めには，初期値にはRietveld解析を使用して格子パラ
メーターを精密化した周期構造モデルを使うことが好
ましい．なぜなら，RMC法の計算は，計算する系の大
きさ（計算ボックスのサイズ）と粒子数（計算ボックス中
の原子の個数）が一定であるという条件下で実行され
ることがほとんどだからである．これはRMC法がX線
や中性子線散乱データから得られるSobs（Q）やGobs（r）を
再現する構造推定を目的としたシミュレーションであ
り，材料の数密度や組成などの情報は他の方法で計測
されていることを前提としているからである．
結晶材料に対してもRMC法を使うことにより，

Rietveld解析結果では説明できない局所構造情報を解
析することが可能である．しかし，設定するパラメー
ターが複雑であるなどの理由から，従来，多くの一般
ユーザーからは敬遠されていた．それに対し，本稿で
提案した方法を適用することにより，結晶性材料に対
しても，全散乱データが持つ周期構造と局所構造の情
報を最大限引き出すことが，測定装置の分解能関数等
を一切用いることなく可能となる．このことにより，
今まで一般ユーザーを煩わせたパラメーター設定等に
左右されないRMC法の適用が可能となる．今後，こ
こで紹介したRMC法だけでなく，それによって得ら
れた局所構造の特徴量の計算も可能となるよう，
SmartLab Studio II PDFプラグインの機能を拡張してい
く計画である．
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