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第 1章 緒論 

 

1.1. はじめに 

 リチウムイオン二次電池はノートパソコン、携帯電話、デジタルカメラをはじめ種々

の電子・電気機器に搭載され、年間約 2兆円規模の市場に成長した。更に、近年はハイ

ブリット車、プラグインハイブリット車、電気自動車などの交通機関の動力源として実

用化が進んでおり、電力の平準化やスマートグリッドのための蓄電装置としても精力的

な研究がなされている。 

 各種蓄電デバイスとその応用用途を Fig.1-1にまとめる。リチウムイオン電池は他蓄

電デバイスと比較して高エネルギー密度化、高出力化の双方が可能なため、各種用途に

応用されている。 

電力平準化用途には、昼夜間の発電使用量の差を埋めるための高容量特性が求められ

る用途と、太陽電池等の自然エネルギーの出力平準化のための高出力、高サイクル特性

が求められる用途がある。ポータブル用途、車載用途ではエネルギー密度が最も重要な

特性となり、現在はリチウムイオン電池が独占する領域となっている。一部のハイブリ

ット車に、リチウムイオン電池とキャパシタの中間に当たるリチウムイオンキャパシタ

が搭載されている。 

 ノートパソコンや携帯電話等のモバイル機器の消費電力の上昇は今後も続くと予想

されており、携帯電話の消費電力は 2008 年から 2013 年の 5 年間で約 2倍上昇したと

言われている。その結果、近年になり携帯電話を 1日に 2回以上充電する利用者も増加

してきており、リチウムイオン電池のエネルギー密度を少なくとも 2倍以上にすること

が求められている。 

また、今後リチウムイオン電池の最大市場として期待されているのは車載用途である

が、航続距離、充電時間に課題を抱えており、普及が期待されていたよりも遅れている。

日産リーフの航続距離は約 280km であるが、充電に 30 分を要するのでこまめな充電

が必要になり[1]、米国・中国のような国土が広大な国において主力車種となることは

現状の性能のままでは困難な状況である。また、航続距離 500kmを特徴の一つとして

いるテスラモーターズの電気自動車に搭載しているリチウムイオン電池の総重量は 1 t

以上であるため、燃費が悪く、エコカーとしての存在意義が問われている。 

これらの課題を解決するためにはリチウムイオン電池のエネルギー密度を少なくと

も 2 倍以上にする必要がある。NEDO のロードマップ(Fig.1-2)では 2012 年比で 2020

年までに約 2.5倍までエネルギー密度を引き上げることを目標としている[2]。 

 本研究では、高エネルギー密度の正極材料として期待されているシリケート系材料

(Li2MSiO4)の高容量化、高サイクル特性化を目的にしている。 
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1.2 リチウムイオン電池の特徴と課題 

1.2.1. リチウムイオン電池の充放電原理 

 Fig.1-3 に一般的なリチウムイオン電池の原理を示す。リチウムイオン電池の主な構

成要素は下記の 4つである。 

1. 電極材料(正極、負極の 2 種)：充放電過程においてリチウムイオンを吸蔵・放出可

能な物質 

2. 電解質：電子を流さず、リチウムイオンが移動可能な物質 

3. セパレータ：電極同士の接触を阻害。リチウムイオンは透過するが、電気的には絶

縁物質。 

4. 外部回路 

代表的な電極材料である層状岩塩型リチウム酸化物、カーボンをそれぞれ正極材料、

負極材料に用いた場合の、充放電中の正極、負極における反応はそれぞれ(1-1)式、(1-2)

式で与えられる。 

正極：Li(1-x)MO2 ＋ xLi＋ xe- ⇔ LiMO2  (1-1) 

M：金属元素（例：Ni、Mn、Co）  

負極：LixC ⇔ C ＋ xLi＋ xe-   (1-2)  

系全体としての反応は、(1-3)式で与えられる。 

電池全体：Li(1-x)MO2 ＋ LixC ⇔ LiMO2 ＋ C  (1-3) 

充電時には正極材料は酸化され、正極からリチウムイオン、および電子が放出される。

負極ではカーボン層間にリチウムイオンが挿入される。放電時には、カーボン層間から

リチウムイオンが放出され、負極から正極に電子が流れる。正極では、正極材料にリチ

ウムイオンが吸蔵される。 

 

1.2.2. リチウムイオン電池のエネルギー密度 

充放電過程の化学反応で得られる電気エネルギーは、ギブスエネルギー⊿Gと等価で

あり、(1-4)式で与えられる。 

G ＝ －nFE      (1-4) 

ここで、nは反応に関与する電子数、Fはファラデー定数、Eは起電力である。他蓄

電デバイスと比較した時のリチウムイオン電池の利点は起電力にある。各電極反応の酸

化還元電位を Fig.1-4にまとめる。Ni-Cd電池は正極：水酸化ニッケル、負極：水酸化

カドミウムの組み合わせで 1.3V、Ni-MH電池は正極：水酸化ニッケル、負極：水素吸

蔵合金の組み合わせで 1.3Vであるのに対し、リチウムイオン電池は 3.7-3.9Vであるの

で、Ni-Cd 電池や Ni-MH 電池と比較して約 3 倍の電圧を得ることができる。一方で、

Fig.1-5 はリチウムイオン電池と他蓄電デバイスのエネルギー密度を比較した図である

が、リチウムイオン電池と Ni-MH電池とでは電圧差は約 3倍あるものの、重量エネル

ギー密度の差は 2 倍程度である[3]。これは、リチウムイオン電池材料における正極材
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料の容量密度(mAh/g)が低いためである。 

 ここで、容量密度に関して説明する。(1-4)式における n はリチウムイオン電池中の

利用可能な正極材料の Liのmol数と等価である。一般的に、負極材料は正極材料以上

の mol 数となるように作製されている。層状岩塩型 LiCoO2の理論容量密度(mAh/g)を

計算する。LiCoO2 1 molに対して、挿入脱離可能なリチウムイオンのモル数は 1 mol

である。LiCoO2の分子量 97.9 g/molを用いて理論容量密度を計算すると、273.8 mAh/g

になる。計算式は(1-5)式で与えられる。 

理論容量密度(mAh/g) 

= 96500 (C/mol=A/s・mol)÷3600 (s/hr)÷ 97.9 (g/mol) × 103 = 273.8  (1-5) 

 更に、LiCoO2は層状化合物であるので全ての Liを放出してしまうと構造が崩壊して

しまうので、実際に用いることができる Li 量は 5 割程度である。結果として、容量密

度は 137 mAh/g程度あり、これがリチウムイオン電池のエネルギー密度を制限してい

る。 

Fig.1-6 に、現在可能性が検討されている正極材料、および負極材料の容量密度、平

均電圧をまとめた図を示す。正極材料として既に実用化されている層状酸化物系、スピ

ネル系、リン酸塩系の実容量密度(実際に使用可能な容量から計算)は 150 mAh/g前後で

あり、研究段階のフッ化リン酸塩系、ケイ酸塩系などの理論容量密度でも 300 mAh/g

程度である。一方で、負極材料として既に実用化されているカーボン系の材料は実容量

密度が 300 mAh/g 程度あり、500 mAh/g 以上の容量を持つ Si 系合金の実用化が間近

になってきている。1000 mAh/g以上の理論容量を有する合金系、硫化物系等の高容量

型の新規開発も行われており、正極材料に対して、負極材料には高容量化の可能性が残

されている。 

 ここで、正極材料の容量密度を向上する必要性を考える。例えば、150 mAh/g の正

極材料と 300 mAh/gの負極材料で電池を作製した場合を考えると、300 mAhの容量を

得るためには、正極材料 2 g、負極材料 1 gが必要となり、トータルでは 3 gの電極材

料が必要となるため、電極材料全体の容量密度は 100 mAh/gになる。容量密度が 2倍

の 300 mAh/gの正極材料の開発に成功したとすると、必要正極材料量が 1 gとなるた

め、総電極材料重量は 3 g から 2 g に減らすことができ、電極材料全体の容量密度を

1.5倍の 150 mAh/gまで向上することができる。一方で、容量密度が 2倍の 600 mAh/g

の負極材料の開発が成功したとしても、負極材料は 0.5 gしか減らすことができないた

め、電極材料全体の容量密度は 1.2倍の 120 mAh/gまでしか向上することができない。

現状、高容量の正極材料が開発されていない状況下では、正極材料の容量密度の向上が

電池全体の容量密度に与える影響は大きいため、高容量型の正極材料の開発が強く求め

られている。 
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1.2.3 各種正極材料の特徴 

現在、実用化されている正極材料の諸特性を Table 1-1に示す。初期のリチウムイオ

ン電池には、層状岩塩型 LiCoO2、スピネル型 LiMn2O4が用いられてきた。しかしなが

ら、LiCoO2 中に含まれる Co はレアメタルのため供給面に不安があり、実際にリチウ

ムイオン電池が普及していくにつれ Coの価格は高騰した。また、スピネル型 LiMn2O4

は理論容量が低い、高温において性能が劣化するなどの課題を抱えていた。これらの課

題を解決するために層状岩塩型、スピネル型正極材料の組成検討が進められ、更にオリ

ビン型等の新規の正極材料の開発が進められてきた。現在では種々の正極材料が実用化

されている。ここで、各種正極材料の特徴を以下にまとめる。 

 

1.2.3.1 層状岩塩型化合物 

 LiCoO2 に代表される層状岩塩型化合物は、リチウムイオン電池が商品化された最初

の正極材料であるため、古くから研究開発が進められている。層状岩塩型化合物の正極

材料への応用は 1980年に水島らが 1 M LiBF4 / PC中で LiCoO2がリチウム金属に対し

て 4Vの電位を示し、さらにリチウムイオンの可逆な脱離挿入が可能であることを見出

したことから始まる[4]。LiCoO2 は-NaFeO2 型と呼ばれる層状岩塩型構造であり、

CoO6 八面体からなる層間にリチウムイオンが存在する。リチウムイオンは層間の二次

元平面内を移動するので、酸化物とコバルトで構成される層は結晶構造が維持されたま

まリチウムイオンの挿入脱離が起こる。そのため、充放電反応に伴うホスト材料の劣化

が起こりにくいため、良好なサイクル特性を示す。しかしながら、リチウムイオンの脱

離量が 0.5 を超えると hexagonal から monoclinic への相変化が起こるという問題があ

るため、良好なサイクル特性で利用可能なリチウム量は 0～0.5 の間に制限される。結

果として実充放電容量は 130 mAh/g程度であるため、リチウムイオン電池全体のエネ

ルギー密度の制限になってしまっていた。 

 LiCoO2に替わる材料として LiNiO2が古くから研究されてきた。LiNiO2は LiCoO2

と同様の結晶構造であるため、LiCoO2と同等の特性が期待でき、更に Liを 0.7程度ま

で脱離してもサイクル特性を保つことができることが分かっている。しかしながら、

Ni は Co と比較して還元されやすく、合成時に Ni2+に還元されてしまう。還元された

Ni2+は本来リチウムイオンが入るべきサイトに入り、Li1-xNi1+xO2 を生成してしまう。

この非化学量論組成では、リチウムの拡散速度が低下する、サイクル特性が悪化するな

どの問題点が指摘されている。十分な酸素雰囲気下で化学量論組成を得る合成方法が必

要であり、LiCoO2 のように簡便な方法で作製する手法が確立されていない。更に、充

電中に Li が脱離する際に、Ni イオンが Li サイトに移動するカチオンミキシングが起

こり、充放電に悪影響を与えることが報告されている。Ni 単独の組成では上記の問題

を解決することが困難であるため、近年は LiNi0.8Co0.2O2[5], LiNi0.5Mn0.5O2[6], 

LiNi1/3Co1/3Mn1/3O2[7]などの固溶体化合物が精力的に研究されている。 
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 特に LiNi1/3Co1/3Mn1/3O2 は高容量と高サイクル特性を同時に達成することができた

ため、実用化に成功している。Co 使用量を 1/3 に低減でき、充電電圧を 4.6 V まで上

げれば 200 mAh/gという高容量が達成でき、更にサイクル特性が良いことが報告され

ている[8]。LiNi1/3Co1/3Mn1/3O2中の Ni, Co, Mnの価数は、それぞれ+2, +3, +4価であ

り、Ni2+/4+、Co3+/4+の酸化還元反応によって充放電反応が行われる。合成時の Ni の価

数は 2 価で良いため合成が容易である。更に、Mn の価数が 4 価から変化しないため、

後述する Mn3+のヤーンテラー効果による不安定化も防ぐことができる。現在では、

LiCoO2に替わり、NCM(LiNi1/3Co1/3Mn1/3O2)、NCA(LiNi1/3Co1/3Al1/3O2)などの 3 原系

材料が実用化され始めている。 

 

1.2.3.2 スピネル型化合物 

 LiMn2O4に代表されるスピネル型化合物は、立方晶系に属し空間群 F d 3 m の対称

性を有する。Mn は Mn3+と Mn4+が 1:1 で存在し、Li が全て放出される過程で全ての

Mn3+が Mn4+になる。Fig.1-7 に各種正極材料の構造を示す[9]。層状岩塩型化合物では

MO6層間を Liイオンが 2次元に進むが、Liが一定量以上抜けると層構造が崩れてしま

うため理論容量よりも実用量が小さくなる。一方で、スピネル型では 3次元構造である

ため、ほぼ全ての Li イオンの出し入れが可能なため理論容量に近い実用量を得ること

ができる。LiMn2O4放電曲線は Fig.1-8に示すように、4.10 V, 3.86 V, 2.95 V領域に 3

段階のプラトーを有する[10]。4.10-3.86 V までは結晶構造には変化はなく、格子定数

のみが変化する。放電終点である 3.8 V付近から急激な電圧低下が起こり、理論容量以

上の放電容量を示す、第 3 段階目のプラトーが観察される。これは、立方晶 LiMn2O4

が過充電されることにより、正方晶 Li2Mn2O4が生成するためであると考えられている

[9-10]。Mn3+は d4イオンであり、d4イオンは正八面体配置において、強いヤーンテラ

ー効果により正方晶歪を起こすことが広く知られている[11]。放電終点に近づくとMn3+

イオンの割合が増加していき、ヤーンテラー効果が大きくなるため、正方晶構造への不

可逆な反応が起こり、放電容量の低下が起こると考えられている。また、次式(1-6)で示

される反応により、放電終点で生成する粒子表面の Li2Mn2O4が分解し、MnO が溶出

するため容量が低下するというメカニズムも提案されている[12]。 

Li2Mn2O4 → Li2MnO3 + MnO    (1-6) 

 サイクル特性向上のために種々の検討がなされており、ヤーンテラー歪を低減するた

めに非ヤーンテラーイオンである Al をドープする[13]、Mn の溶出を防ぐために

SiO2[14]や Co3O4[15]等の酸化物コーティング行う等の検討がなされている。 
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1.2.3.3 ポリアニオン化合物 

層状型、スピネル型の材料は過充電した際に強力な酸化剤となり、有機溶剤を燃焼、

爆発させる危険性がある。これは過充電した際に正極材料中から酸素が放出されるため

に起こる。一方で、ポリアニオン型の LiMPO4, Li2MSiO4は、P-O, Si-O共有結合を有

するため酸素を放出しない。ポリアニオン型正極材料は、安全かつ高実容量を有する材

料として注目を集めている。近年になり、LiFePO4は、最も安全な材料として実用化さ

れ始めている。LiFePO4はほぼ全ての Liを充放電可能であるが、理論容量が 169 mAh/g

程度のため、これ以上の容量の向上は見込めない。近年になり Li2MSiO4 は、

M2+/M3+/M4+の 2価の反応を有するため、理論容量は 330 mAh/gと他の正極材料と比較

して高く注目を集めている。下記に、リチウムイオン電池用正極材料として検討されて

いる代表的なポリアニオン化合物である、オリビン型 LiMPO4、およびシリケート系

Li2MSiO4の特徴をまとめる。 

 

1.2.3.3.1 オリビン型 LiFePO4 

 オリビン型正極材料は組成式で LiMPO4(M=Fe, Mn, Ni, Co)と表される。1997年に

Padhiらにより報告された例が最初であり、LiFePO4, Li(Fe,Mn)PO4が電気化学的なリ

チウムの脱離・挿入反応が可能であることが示された[16]。LiFePO4 はほぼ全ての Li

を充放電可能なため、理論容量は 169 mAh/g であるが、実用量は層状型の LiCoO2等

に匹敵する。しかしながら、電気伝導性が著しく低いというオリビン型リン酸塩全般に

いえる課題が、実用化の妨げになってきた。電気伝導度の値は、LiCoO2 が～10-3 

S/cm[17]、LiMn2O4 が 2×10-5～5×10-5 S/cm[18]であるのに対し、LiFePO4 は～10-8 

S/cm[19]と著しく低い。電子伝導性の低さは、共有結合性のリン酸骨格が Fe原子間の

電子移動を妨げているためである。オリビン型構造では M-O-P という結合が必ず存在

するが、P-O 間の強い共有結合性から M-O 結合は強いイオン性結合となる。結果とし

て、遷移金属の価電子は孤立し、電子伝導性が低くなると考えられる。この対策として、

LiFePO4粒子をカーボンで被覆する、異種金属のドープによる LiFePO4自身の導電性

を改良するなどの処理が施されている。カーボンの被覆手法は、検討当初はカーボンブ

ラック等をボールミルなどにより機械的に被覆する方法が取られていたが[20]、近年は

糖類や水溶性ポリマーをカーボン源として用い、LiFePO4前駆体と複合化させて、還元、

もしくは不活性雰囲気下で焼成することにより粒子表面にカーボンを析出させる方法

が一般的になっている[21-23]。異種金属のドープに関しては様々な提案がされており、

Mg[24], Zn[25], Co等遷移金属類[26-27]のドープ例が報告されている。 

 また、Fig.1-7 に示すようにオリビン型のリチウムイオンの拡散経路は 1 次元方向の

みであるので[9]、2次元の層状型、3次元のスピネル型と比較して、イオン拡散係数も

低い。この課題に対しては、拡散経路を短縮するために小粒子化が検討されてきた。ボ

ールミルによる粉砕[28]、水熱法による合成[29]、噴霧熱分解法による合成[30]等が試
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みられてきた。 

 更に、高エネルギー密度化に向けて高電位材料の検討も行われている。Li 金属を負

極とした時の作動電位は、Fe2+/Fe3+が約 3.5 Vであるのに対し、Mn2+/Mn3+は約 4.1 V、

Co2+/Co3+は約 4.8 Vである。LiCoPO4の電子伝導性は LiFePO4よりも更に一桁低い～

10-9 S/cmであるため、高い放電容量を得ることができなかったが、近年になり Ornek

らにより 5～7 nm の厚いカーボンコートを施すことにおり実用化レベルの 155.2 

mAh/gの放電容量を得ることに成功している[31]。Mn系はほぼ理論容量に近い放電容

量が既に得られている。Fanらは、168 mAh/g (理論容量 171 mAh/g)の放電容量を有

する LiMnPO4を報告している[32]。しかしながら、LiMnPO4はサイクル特性が悪く実

用化には至っていない。Yamadaらは、LiMnPO4の劣化メカニズムはMn3+イオンのヤ

ーンテラー歪の影響であると説明している[33]。スピネル型ではMn3+/Mn4+の酸化還元

であるため放電時にMn3+が増加するが、オリビン型ではMn2+/Mn3+の酸化還元である

ため充電時にMn3+が増加する。 

 

1.2.3.3.2 シリケート系 Li2MSiO4  

2004年に Nytenらによって、新規の正極材料としてシリケート系 Li2FeSiO4が報告

された[34]。シリケート系材料の最大の利点は 1ユニット中に 2Liを有することであり、

M2+/M3+の酸化還元による Li脱離の理論容量は約 165 mAh/g、M3+/M4+の酸化還元によ

る Li脱離も加えた理論容量は約 330 mAh/gとなる。更にオリビン型と同様のポリアニ

オン化合物であり、Si-O 共有結合を有するため酸素を放出せず、安全性の高い材料と

されている。Li2MSiO4は高容量かつ安全性の高い材料として注目を集めている。 

Li2MSiO4 は合成条件により様々な結晶構造を取ることが明らかになってきている。

Fig.1-9にNytenらが報告した-Li3PO4型(Pmn21)の Li2MSiO4構造を示す[33-35]。オ

リビン型は酸化還元を起こす遷移金属は八面体配位を形成しているが、シリケート系で

は遷移金属は四面体配位を形成している。-Li3PO4型ではMO4四面体と SiO4四面体は

頂点共有しており、交互に並んだジグザグの層を形成している。ここで、Li2MSiO4 の

電子伝導性を考える。Fig.1-10にLi2MSiO4とLiMPO4の電子伝導のイメージ図を示す。

オリビン型のMO6八面体は稜共有であり、遷移金属イオンは隣り合っている。一方で、

シリケート系ではMO4四面体は隣の SiO4と頂点共有している。結果として、伝導体バ

ンドを作る 3d電子軌道が局在してしまうため、電子はホッピング伝導する必要がある。

そのため、シリケート系の電子伝導度は 10-12～10-16 S/cm オーダーであり、電子伝導

性が低いとされている LiMPO4の 10-8 S/cmと比較しても著しく低い[37-39]。その結果

オリビン系以上の小粒子化、高伝導処理化が必要となり、高い理論容量を有しているに

も関わらず、1ユニット当たり 1 Li以上の充放電が確認されてこなかった。実用化レベ

ルのオリビン型の粒子は 100 nm程度であるので、シリケート系の材料は 10 nmレベ

ルまで微粒子化する必要がある可能性が高い。近年になり、小粒子化、表面カーボンコ
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ートの最適化により 1 Li以上の充放電の報告がなされるようになってきた [36, 39-45]。 

これまで、Li2FeSiO4 と Li2MnSiO4 の研究が盛んになされてきた。Li2MnSiO4 は

Li2FeSiO4と比較して高い充放電電位を有するため、高エネルギー密度材料として期待

されているが、サイクル特性がLi2FeSiO4と比較して悪いことが報告されている[45-47]。

Fig.1-11 に、Li2FeSiO4と Li2MnSiO4のユニット中約 1 Li の充放電をした時のサイク

ル特性を評価した結果を示す[46]。Li2FeSiO4は 50サイクルまで良好なサイクル特性を

示しているのに対し、Li2MnSiO4は 2 サイクル目から劣化が始まり、20 サイクル目ま

でには容量が半分程度になってしまっていることが分かる。Li2MnSiO4のサイクル特性

が悪化する原因として、1 Li充電時のMnがヤーンテラーイオンであるMn3+となるた

め、上述のスピネルタイプと同様にヤーンテラー効果であると記述している例が多いが、

根拠を示した論文はない[44-45]。 

著しく低い電子伝導性のため、理論容量を十分に引き出すことができた例は少なく、

更に高容量充放電条件下におけるサイクル特性を議論できている例はない。より精細な

粒径制御、および組成制御が求められている。 

 

1.3噴霧熱分解法 

本研究では、セラミックス、金属材料を数秒で合成する手法として既に確立されてい

る噴霧熱分解法に着目した。噴霧熱分解法は短時間で球状、均一組成の粉末を製造する

手法として広く知られている。噴霧熱分解法では、目的生成物の構成金属を硝酸、硫酸

等に溶解した原料溶液を噴霧液滴化させて、N2 等のキャリアガスにより噴霧液滴を加

熱炉へ供給する。加熱炉に液滴が導入されると、溶媒が蒸発し、固相の化学反応により

目的生成物が生成される。蒸発から反応までの一連の反応は数秒以内に完了する。噴霧

液を化学量論比に調整できるため、均一組成を得ることができ、また微量添加も可能と

なる。プロセスがワンステップかつ連続プロセスであるため、各種の金属、酸化物、複

合酸化物微粒子の製造に用いられている。噴霧熱分解法は瞬間反応であり、得られた試

料の一次粒子は小さく保たれていることが期待できるため、後に解砕することにより微

細粒子を得られることが見込まれる。 
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1.4 本論文の目的 

 これまで述べた背景や既往の研究を踏まえ、本論文では以下の 4点を主な研究目的と

した。 

1. 1 Li以上の充放電が可能な Li2MSiO4 材料を、噴霧熱分解法を用いて合成 

2. 高容量の充放電条件下での、Li2FeSiO4、および Li2MnSiO4のサイクル特性の調査 

3. Li2MnSiO4の劣化メカニズムの解明 

4. 3.で得られた劣化メカニズムを踏まえたサイクル特性向上に向けた組成制御 

 

1.5 本論文の構成 

 本論文では、実用化を見据えた、高容量かつ高サイクル特性の Li2MSiO4の開発を目

的としている。噴霧熱分解法による Li2MSiO4 材料の合成プロセスを確立し、

Li2MnSiO4の劣化メカニズムを解析することにより、更なる材料開発の指針を得た上で、

組成制御を行った。本論文の構成を以下に述べる。 

 第 1章では、リチウムイオン電池の概要、および各種正極材料の特徴と課題をまとめ

た。 

 第 2章では、噴霧熱分解法単一プロセスによる Li2MSiO4単相の合成を試みた。原料、

噴霧熱分解溶液の調整条件、反応温度等の影響を詳細に調査・検討し、Li2MSiO4 相の

合成に必要な因子の考察をした。 

 第 3章では、第 2章で得られた知見をもとに、噴霧熱分解法により得られた Li2MSiO4

前駆体のアニール処理検討、および噴霧熱分解溶液にカーボン源であるグルコースを添

加することを試みた。カーボン量、熱処理時間、雰囲気等の影響を詳細に調査・検討し、

充放電特性に与える影響を調査した。更に、得られた Li2MSiO4-C複合体のサイクル特

性を評価した。 

 第 4章では、XANES等を用いて局所構造を評価することにより、Li2MnSiO4の劣化

原因の解明を試みた。 

 第 5 章では、第 4 章で得られた劣化メカニズムをもとに、Li2MnSiO4の組成制御を

行った。 

 第 6章では、本論文で得られた知見を基に、インターカレーション系正極材料開発の

着眼点を整理し、今後の開発の方向性について考察を行った。 

 第 7章では、本研究の総括をした。 
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Fig.1-1 各蓄電デバイスの応用用途 
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Fig.1-2 NEDO 二次電池技術開発ロードマップ 2013 [2] 
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Fig.1-3 リチウム電池の原理 
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Fig.1-4 電極反応の酸化還元電位 
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Fig.1-5 各蓄電デバイスのエネルギー密度 [3] 
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Fig.1-6 正極材料、および負極材料の容量密度と平均電圧 [2] 
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Table 1-1 各種正極材料の諸特性 
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Fig.1-7 各種正極材料の構造 [9] 
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Fig.1-8 LiMn2O4の放電曲線 [10] 
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Fig.1-9 -Li3PO4型の Li2MSiO4の構造 [36] 
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Fig.1-10 Li2MSiO4(上図)、LiMPO4(下図)系の電子伝導イメージ図 
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Fig.1-11 Li2FeSiO4(上図)、Li2MnSiO4 (下図)のサイクル特性[46] 
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第 2章 噴霧熱分解法による Li2MSiO4(M=Mn,Fe)の合成 

 

2.1 はじめに 

 第 1章で述べたように、シリケート系材料は低電子伝導性材料であるため、1ユニッ

ト中に 2つの Liを有しているにも関わらず、1 Li以上の放電容量を示す報告例はほと

んどなかった。近年になり、粒子サイズの低減、導電性カーボンの被覆を目的とした数

多くの研究がなされてきており、1Liを超える放電容量を示す例が出てきた[1-7]。検討

の中心はボールミル粉砕、水熱合成などによる微細化であるが、50-100 nm程度が微細

化の限界であった。Zhangらは高圧化で Li2MnSiO4を合成することにより、10-15 nm

までの微細化に成功しているが、高圧化という特殊な条件下での合成であり、簡易的な

手法での 20 nm以下の微細な Li2MnSiO4の合成手法が求められている[7]。 

本研究では、セラミックス、金属材料を数秒で合成する手法として既に確立されてい

る噴霧熱分解法に着目した。噴霧熱分解法による Li2MnSiO4 の作製検討例は谷口らの

例がある。谷口らの Li2MnSiO4-C 合成プロセスを Fig.2-1 に示す[2]。噴霧熱分解法に

より Li2MnSiO4前駆体を作製し、その後アニール、ボールミル工程を経て 100 nm 以

下の Li2MnSiO4を作製し、得られた Li2MnSiO4ナノ粒子をスクロース溶液と混合し、

再度アニール処理することにより Li2MnSiO4-C 複合粒子を作製している。粒子径 100 

nm以下の粒子が得ることができており、初期放電容量 184 mAh/g(1.14Li)を達成して

いるが、Li2MnSiO4のポテンシャルを活かしきれているとは言えず、また 20サイクル

で 40%以上放電容量が低下しており、サイクル特性も優れているとは言えないもので

あった。 

本章では、プロセス工程の低減、低エネルギー化によるコスト低減を目的に、噴霧熱

分解法単一プロセスによるシリケート系材料の合成を試みた。目標とする粒径は 20 nm

以下とした。 
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2.2 実験方法 

2.2.1 噴霧熱分解法による Li2MnSiO4の単相合成 

2.2.1.1 噴霧熱分解用原料の選定 

 噴霧熱分解法では、液滴の蒸発から目的生成物が生成するまでの一連の反応が数秒以

内に完了する。そのため、原料の分解温度の差が不均一な反応の原因となる場合がある。

原料選定、および噴霧熱分解用原料溶液の調整方法を検討し、各原料の分解温度を揃え

る検討を行った。本研究で用いた原料を以下にまとめる。 

Li源：LiNO3 (関東化学)、CH3COOLi・2H2O (和光純薬)、Li2SiO3 (高純度化学) 

Mn源：Mn(NO3)2・6H2O (関東化学)、(CH3COO)2Mn・4H2O (和光純薬) 

Si源：コロイダルシリカ (日産化学)、TEOS(信越化学)、Li2SiO3 (高純度化学) 

原材料濃度：シリケート換算 50 g/L  

 

2.2.1.2 噴霧熱分解条件 

 噴霧熱分解の条件を以下に示す。噴霧熱分解用原料溶液を超音波噴霧器により液滴化

した。キャリアガスを用いて電気炉で一定温度にコントロールされた炉心管中に噴霧し

た。炉心管には 60 mm、850 mmLのアルミナ管を用いた。得られた粉末をサイクロ

ンにより捕集した。 

キャリアガス ：N2、5 L/min 

 ブロアー流量 ：1 m3/min 

 捕集サイクロン ：50A 

 噴霧熱分解温度 ：900-1200℃ 

 

2.2.2 分析方法 

 各試料中の構成結晶相は XRDで同定した。微構造を走査型電子顕微鏡(SEM)、およ

び透過型電子顕微鏡(TEM)で観察した。原料溶液の分解挙動は TG-DTA を用いて測定

した。試料中に含まれる C 量は炭素・硫黄分析装置を用いて C 分析を行った。各分析

について、主な条件を以下に示す。 

XRD 

 装置  ： RINT Ultima Ⅱ(リガク) 

 検出器  ： D/teX Ultra 

 X線源  ： CuK 

 ステップ幅 ： 0.02 ° 

 スキャンスピード： 0.1 °/sec 

 測定範囲 ： 2 15-75° 
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FE-SEM 

 装置  ： JSM-7000F (日本電子) 

 印加電圧 ： 10 kV 

TEM 

 装置  ： H-9500 (日立ハイテクノロジーズ) 

 印加電圧 ： 300 kV 

TG-DTA 

 装置  ： TG-DTA 2000S (ブルカー) 

 昇温速度 ： 10 ℃/min 

 キャリアガス ： N2 

 測定範囲 ： 室温-1000℃ 

CS分析

装置  ： EMIA-320V (堀場製作所) 

方式  ： 酸素気流中燃焼（高周波加熱炉方式）-赤外線吸収法 

サンプル量 ： 0.5 g 

 キャリアガス ： O2 

 

2.3 結果と考察 

2.3.1 硝酸塩を用いた噴霧熱分解法による Li2MnSiO4の合成 

噴霧熱分解法に一般的に用いられる硝酸塩を用いて、Li2MnSiO4 の合成を行った。

Li源として LiNO3、Mn源としてMn(NO3)2・6H2O、Si源としてコロイダルシリカ(10

～20 nm)を用い、化学量論比で混合した。Fig.2-2に示す実験条件で Li2MnSiO4の試作

を行った。得られたサンプル、および比較として固相法で作製したサンプルの XRDパ

ターンを Fig.2-3に示す。固相法で作製した Li2MnSiO4は空間群 Pmn21()に帰属され

た[8]。噴霧温度が 900℃、1000℃ではシリケート相は生成されず、Li2SiO3 と Mn3O4

の混合物であった。噴霧温度を 1200℃以上にするとシリケート相が得られたが、未知

の不純物との混合物であった。噴霧温度を 1400℃まで上げるとシリケート相のピーク

はほぼ消失し、不純物相のピークも小さくなった。 

 得られたサンプルの SEM 像を Fig.2-4 に示す。1000℃で噴霧したサンプルの SEM

像から、粒子表面に数 10 nmの粒子の形態が残っていることが分かる。温度を 1200℃

に上げると焼結が進み、100 nm以上のゴツゴツとした一次粒子に形状が変化した。温

度を 1400℃まで上げると、表面が平滑な粒子が観察された。一部原料が融解している

ことが推測される。 

ここで、原料である LiNO3粉末、Mn(NO3)2・6H2O,粉末、および LiNO3 :Mn(NO3)2・

6H2O = 2:1 で調整した混合溶液の熱分解挙動を TG-DTA にて測定した。得られた

TG-DTA データを Fig.2-5 に示す。LiNO3は 600℃～700℃に、Mn(NO3)2・6H2O は
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200℃付近に分解のピークを有していた。混合溶液にすることにより LiNO3の分解温度

は 500℃付近にシフトするが、Mn(NO3)2・6H2O の分解温度とは約 300℃の差がある。

この差は噴霧熱分解時に不均一反応を起こす原因となり得る温度差である。 

また、1000℃で噴霧処理することにより得られたサンプルの TG-DTA データを測定

した。Fig.2-6に得られた TG-DTAデータを示す。また、Fig.2-7に Li2O-SiO2状態図、

Fig.2-8に酸素濃度、温度によるMn価数をプロットした図を示す。得られた TG-DTA

データには、1000℃に重量減少を伴った吸熱ピークと、1300℃付近に重量変化を伴わ

ない吸熱ピークが観察された。Fig.2-7 の Li2O-SiO2状態図から、1000℃付近の吸熱ピ

ークは Li2SiO3の融解のピークである推測される。また、窒素ガスの酸素分圧下では約

1000℃でMn3O4がMnO に還元されるので(Fig.2-8参照)、1000℃付近の重量減少ピー

クはMn3O4からMnOへの還元反応によるものであると推測される。400℃から 700℃

までの重量増はMn3O4からMn2O3への酸化、700℃から 900℃までの重量源は、Mn2O3

からMn3O4への再度の還元が起こっているものと思われる。 

1000℃付近で Li2SiO3の融解と Mn3O4の還元という二つの大きな変化があるため、

1000℃を境に生成物が大きく異なることが推測される。しかしながら、900℃と 1000℃

では不純物相が同じであり、1200℃から XRD パターンが大きく変化することから、

1000℃噴霧条件ではサンプルには 1000℃以上の熱がかかっていないことが推測される。

噴霧熱分解法の反応時間は数秒であり、更に反応の初期段階では多量の水が蒸発する必

要があるので、サンプルにかかっている温度が設定温度よりも低くなることが一般的で

ある。 

 1300℃の吸熱ピークはシリケート相の融解のピークであると推測される。Fig.2-3の

1400℃サンプルの XRD パターンにはシリケート相のピークが観察されなかったこと

から、Li, Si, Mnを含んだガラスが形成されているものと思われる。1400℃サンプルの

SEM 像表面が滑らかであったのは、表面がガラス化したためであると推測される。以

上の結果から、シリケート相が生成するには、①Mn3O4の還元反応、もしくは②Li2SiO3

の融解のいずれかが起こることが必要であると推測される。 

ここで、Fig2-9 に 1000℃で噴霧処理したサンプルの SEM 像、および 900℃で噴霧

処理したサンプルの SEM像、TEM像を示す。900℃で噴霧処理したサンプルでは、原

料のコロイダルシリカ(20 ～30 nm)の形状が保たれているが、Li2SiO3 の融点付近の

1000℃で噴霧したサンプルでは焼結が進んでしまっていることが分かる。導電率が極め

て低いシリケート系材料では特性を引き出すために一次粒子を数 10 nm とする必要が

あるが、1000℃サンプルのように焼結が進んでしまうと数 10 nm まで粉砕することは

困難であることが推測される。従って、目的とする 20 nm 以下の微小粒子を得るため

には、リチウムシリケートの融点以下の温度で噴霧熱分解を行う必要がある。 

しかしながら、上述したように Fig.2-2の条件ではシリケート相を得るためには噴霧

温度を 1200℃以上にする必要があるため、粒成長のしない 900℃以下の噴霧条件でシ
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リケート相を得るためには原料の反応性を高め、900℃以下の温度でシリケート相を得

ることができる条件を探す必要がある。 

 

2.3.2 低温でシリケート相を得ることができる原料の検討 

 2.3.1 の検討で硝酸塩系の材料を用いた場合にシリケート相を得るためには、原料に

1000℃以上の温度が実際にかかる必要があり、また粒成長を考えるとリチウムシリケ

ートの融点である 1000℃以下の温度で噴霧合成する必要があることが分かった。粒成

長の進まないリチウムシリケートの融点以下の温度でシリケート相を得るには、噴霧過

程で生成するリチウムシリケートと酸化マンガンの反応性を向上することが必要とな

る。 

Fig.2-5 に示したように硝酸マンガンの分解温度(約 200℃)と硝酸リチウムの分解温

度(約 500℃)が大きく異なるため、先にMn酸化物だけが形成し、粒成長してしまうた

め、後に形成する Li2SiO3との反応が起こりづらくなっていると考え、Table.2-1 に示

す条件で原料溶液を調整し、分解のピーク温度の差が最も小さくなる条件の調査を行っ

た。コロイダルシリカの系で硝酸マンガンと硝酸リチウムの分解温度の差が最も大きか

った 4番の条件、最も差が小さかった 8番の条件、およびリチウムシリケートを原料と

して用いた 9 番の条件で調整した原料溶液の TG-DTA データを Fig2-10 に示す。コロ

イダルシリカの系では、pHが低い程、またコロイダルシリカの粒径が小さいほど硝酸

リチウムの分解温度が低温側にシフトし、TG カーブはなだらかになった。pH が低い

程硝酸リチウムの分解温度が低くなった理由は、Fig.2-11に示すように、pHが低い程

シリカの表面電位がプラスになり、Li-Si の束縛が弱くなったためであると推測してい

る。コロイダルシリカの粒径が硝酸リチウムの分解温度に影響を与える原因は明らかで

はない。以上の結果から、原料調整方法を変更することにより、Li 源と Mn 源の分解

温度の差を小さくすることができることが明らかになった。 

続いて、粒径の小さいコロイダルシリカ(4～6 nm)、リチウムシリケート、TEOSを

Si源として用いて、Fig.2-2と同じ条件、900℃で試作を行った。2.3.1では 10-20 nm

のコロイダルシリカを Si源として用いた。900℃で噴霧熱分解することにより得られた

サンプルの XRD パターンを Fig.2-12 に示す。全ての Si 源においてシリケート相を確

認することはできず、Li2SiO3とMn3O4の混合物が得られた。図中の、コロイダルシリ

カ(10-20 nm)を用いて作製したサンプルの Li2SiO3のピークが、他 Si 源で作製したサ

ンプルのLi2SiO3のピークと比較して強く出ていることから、出発原料の粒径がLi2SiO3

の粒径に影響を与えていると推測される。特に、微細な 4-6 nmのコロイダルシリカを

用いた系、および溶液系であるリチウムシリケートを用いた系では Li2SiO3の粒成長を

抑えることができていることが推測される。微細な Li2MnSiO4 を得るためには前駆体

の一次粒子径は微細な方が良いので、後の検討では 4-6 nmのコロイダルシリカを用い

て行うこととした。 
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 ここまで硝酸塩原料系で 900℃噴霧条件でのシリケート相の合成を試みたが、最も

TG-DTA がなだらかであったリチウムシリケートを用いた系でもシリケート相を得る

ことができなかった。続いて、マンガン源の分解温度を高温側にシフトさせるために、

酢酸マンガンをMn源として用いた。酢酸塩(酢酸リチウム、酢酸マンガン)を用いた系

では、コロイダルシリカ、リチウムシリケートを用いると原料溶液がゲル化してしまっ

たため、Si源として TEOSを用いた。酢酸塩を用いて作製した原料溶液と、Table.2-1

の8番の条件で硝酸塩を用いて調整した原料溶液のTG-DTAデータをFig.2-13に示す。

酢酸塩を用いることにより、Li 源と Mn 源の分解温度の差を 100℃以下まで小さくす

ることができた。続いて、酢酸塩を用いて 900℃噴霧条件で試作を行った。得られたサ

ンプル、および硝酸塩を用いて 900℃、1200℃噴霧条件で試作したサンプルの XRDパ

ターンを Fig.2-14に示す。硝酸塩系では 1200℃以上まで噴霧温度を上げないとシリケ

ート相を得ることができなかったが、酢酸塩系では 900℃噴霧条件でもシリケート相を

得ることができた。マンガン源とリチウム源の分解温度差が縮まったため、均一な反応

が起こるようになったことにより、300℃以上低い 900℃噴霧条件でもシリケート相が

得られたと推測できる。ここで、酢酸塩を用いることにより噴霧熱分解温度が 900℃で

もシリケート相が得られたメカニズムを考察する。推測されるメカニズムイメージ図を

Fig.2-15に示す。 

1) Mn源の分解温度が高温側にシフトすることにより、Mn源が分解する前に Li源が

融液化する。 

2) その後、Li 源と Mn 源が同時に分解することにより、Mn 源の一部も Li と反応す

る。 

3) 酸化マンガン表面が Li 化し、反応性の向上した酸化マンガンの表面近傍の一部が

Si源と反応することにより、シリケート相が得られる。 

4) しかしながら、噴霧熱分解法は反応時間が数秒であるので、全ての Li 源と Mn 源

が反応することはできず、不純物相が多く生成されてしまう。 

このメカニズムにより、表面近傍においてシリケート相を得ることができたことにつ

いては説明ができる。 

一方で、硝酸塩を用いて 1200℃の噴霧条件で試作したサンプルの XRDパターンと、

酢酸塩を用いて 900℃の噴霧条件で試作したサンプルの XRD パターンが、ピーク強度

は異なるもののほぼ同様であった。これは、二つの異なる温度条件で得られたサンプル

に含まれる不純物相が同一のものであることを示しているが、上述のメカニズムでは原

因を説明できない。不純物が同一であったことから、酢酸塩を用いた場合の 900℃下の

雰囲気と、硝酸塩を用いた場合の 1200℃下の雰囲気が同様であったことが推測される。

酢酸塩を原料とした場合、原料の酢酸塩にはカーボン源が含まれているので、カーボン

源が噴霧熱分解過程において還元剤として作用した可能性がある。そこで、酢酸塩を用

いて噴霧熱分解法により得られた試料の残存カーボン量を測定した結果、約 2 wt%のカ
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ーボンが残存していることが分かった。従って、酢酸塩中のカーボン源が噴霧熱分解中

に還元剤として作用したため、酢酸塩-900℃噴霧条件と硝酸塩-1200℃噴霧条件が同等

の還元雰囲気となったことが推測される。 

2.3.1にて、シリケート相が生成するには、①Mn3O4の還元反応、もしくは②Li2SiO3

の融解のいずれかが必要であると考察したが、①のMn3O4が還元され、MnOとなるこ

とが必要条件であるという可能性の方が高いと推測している。酢酸塩中のカーボン源が

噴霧熱分解中に還元剤として作用し、N2雰囲気下でMn3O4が還元されるために必要な

温度が 1000℃から 900℃以下に下がったため、900℃下でもシリケート相が得られたも

のと考えられる。以上から、硝酸塩系では 1200℃まで起こらなかった反応が、酢酸塩

系では 900℃で起こったものと結論付けられる。 

ここまでで、酢酸塩を用いることにより 900℃噴霧条件下でもシリケート相を得るこ

とができることが明らかになったが、噴霧熱分解法の反応時間は数秒と短いため、カー

ボン源の消費の早い表面近傍でのみ反応が起こり、内部までは反応が進まず不純物を多

く含んでしまったものと考えられる。Fig.2-15に示したメカニズムは反応速度を上げる

一定の効果はあるものの、粉末内部までには至らなかったと考えられる。 

ここまで、噴霧熱分解法単一工程にてシリケート単相を得るために種々の検討を行っ

てきた。本検討によりシリケート相が得るための必要条件を考察することができたが、

反応時間の短い噴霧熱分解法ではシリケート単相を得ることができなかった。 
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2.4 まとめ 

本章の検討により、微細なシリケート粒子を合成するための条件に対して、以下に示

す示唆を得ることができた。 

 シリケート相を得るためにはMn3O4がMnOに還元される必要がある。 

 MnOへの還元温度はカーボン源を共存させることにより下げることができる。 

 酢酸塩を用いることにより、マンガン源とリチウム源の分解温度を揃えることがで

きた。マンガン源とリチウム源の反応性を高め、反応速度を高めることができる可

能性がある。 

 900℃以上の噴霧条件では前駆体の一次粒子が粒成長してしまうため、噴霧熱分解

は 900℃以下の条件で行う必要がある。 

 しかしながら、反応時間の短い噴霧熱分解法では、シリケート単相を得ることができ

なかった。Li2FeSiO4系においても同様の検討を行ったが、噴霧熱分解単一工程ではシ

リケート単相を得ることができなかった。 

 そこで、後熱処理工程を導入することを検討することにした。 
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Fig.2-1 噴霧熱分解法を用いた Li2MnSiO4/C複合体の既報合成プロセス[2] 

  

http://www.sciencedirect.com/science/article/pii/S0013468613018136#gr1
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Fig.2-2 噴霧熱分解法合成条件 

 

 

Fig.2-3 Fig.2.2の条件で作製した各種サンプルの XRDパターン 

(a)固相法 Li2MSiO4, (b)900℃, (c)1000℃, (d)1200℃, (e)1400℃ 
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Fig.2-4 得られたサンプルの SEM像 

(a):1000℃、(b)：1200℃、(c)：1400℃ 
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Fig.2-5 (a)LiNO3, (b)Mn(NO3)2・6H2O, および(c)混合溶液の TG-DTAデータ 
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Fig.2-6 Fig.2.2の条件で 1000℃で噴霧したサンプルの TG-DTAデータ 
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Fig.2-7 Li2O-SiO2状態図 
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Fig.2-8 温度、酸素濃度によるMn価数 

  



40 

 

 

 

 

Fig.2-9 各サンプルの SEM像および TEM像 

(a):1000℃噴霧、(b)：900℃噴霧 
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Fig.2-10 Table 1-1の 4,8,9の条件で調整した原料溶液の TG-DTAデータ 

(a)4(コロイダルシリカ 10 nm, pH=4.6)、(b)8(コロイダルシリカ 4 nm, pH<1.0) 

(c)9(リチウムシリケート, pH<1.0) 
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 Fig.2-11 原料溶液 pHと各原料の表面電位の関係(上図)、 

    予測される原料溶液中での各イオンの状態(下左図：pH<1.8, 下右図：pH>1.8) 
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Fig.2-12 各サンプルの XRDパターン 

(a)固相法、(b)コロイダルシリカ(4-6 nm)、 

(c)コロイダルシリカ(10-20 nm)、(d)リチウムシリケート、(e)TEOS 
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Fig.2-13 酢酸塩を用いて調整した原料溶液(a)と 

Table.2-1の 8番の条件で硝酸塩を用いて調整した原料溶液(b)の TG-DTAデータ 
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Fig.2-14 各サンプルの XRDパターン 

(a)固相法、(b)硝酸塩(900℃)、(c)酢酸塩(900℃)、(d)硝酸塩(1200℃) 
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Fig.2-15 硝酸塩使用時と、酢酸塩使用時の噴霧熱分解過程のイメージ図 
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第 3章 噴霧熱分解法による Li2MSiO4(M=Mn,Fe)-C複合体の合成 

 

3.1 はじめに 

 第 2 章では噴霧熱分解法単一プロセスによる Li2MnSiO4の合成を試み、シリケート

相を得るためには Mn3O4 が MnO に還元される必要があることが明らかになった。

Mn3O4がMnOに還元するためには、N2雰囲気下では 1000℃以上の温度とする必要が

あるため、粒成長を防ぐためにも、より強い還元雰囲気とすることにより、還元反応の

温度を下げる必要があることも明らかになった。第 2章では、原料にカーボン源を含む

酢酸塩を用いることにより還元雰囲気を作り出し、900℃の噴霧条件でもシリケート相

を得ることができた。 

 しかしながら、反応時間の短い噴霧熱分解法では全てをシリケート相とするまでには

至らず、不純物を多く含むものであった。噴霧単一工程により単相のシリケートを得る

ことは困難であることが分かった。 

 本章では噴霧熱分解法により前駆体を得た後に、後熱処理工程を加えることを試みた。

更に、シリケート系材料の低伝導性を補うために、導電性カーボンとの複合化を試みた。

具体的には、噴霧熱分解法により合成した前駆体をアニール処理した後に、スクロース、

PVA 等を混合して、更にアニール処理を行うことによりカーボン相を得ることを試み

た。これは、Fig.2-1に示す谷口らの報告例とほぼ同じプロセスである[1]。 

 また、第 2章において噴霧熱分解用原料溶液にカーボン源を加えることにより局所的

な還元雰囲気を作ることができること、また得られた前駆体にカーボンが残存すること

が明らかになった。本章では、噴霧熱分解法の原料溶液にカーボン源を添加することに

より、前駆体粒子の生成とカーボンの複合化を同時に行うことも試みた。 

3.2 実験方法 

3.2.1 噴霧熱分解法、後熱処理による Li2MnSiO4の単相合成 

3.2.1.1 噴霧熱分解用原料の選定 

 第 2章では、噴霧熱分解法単一プロセスにてシリケート相を得るためには酢酸塩が適

していることが明らかになったが、本章では、噴霧熱分解により得られた前駆体の後熱

処理を行うので、再度前駆体の合成に最適な原料の選定を行う。本章で用いた原料を以

下にまとめる。 

Li源：LiNO3 (関東化学)、CH3COOLi・2H2O (和光純薬) 

Mn源：Mn(NO3)2・6H2O (関東化学)、(CH3COO)2Mn・4H2O (和光純薬) 

Fe源：Fe(NO3)3・9H2O (関東化学) 

Si源：コロイダルシリカ (日産化学)、TEOS(信越化学) 

原材料濃度：シリケート換算 50 g/L  

カーボン源：グルコース(群栄化学)、58-150 g/L 
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3.2.1.2 噴霧熱分解条件 

 噴霧熱分解の条件を以下に示す。噴霧熱分解用原料溶液を超音波噴霧器により液滴化

した。キャリアガスを用いて電気炉で一定温度にコントロールされたセラミック管中に

噴霧した。炉心管には 60 mm、850 mmLのアルミナ管を用いた。得られた粉末をサ

イクロンにより捕集した。 

キャリアガス ：N2、5 L/min] 

 ブロアー流量 ：1 m3/min 

 捕集サイクロン ：50A 

 噴霧熱分解温度 ：250-900℃ 

  

3.2.1.3 前駆体のボールミル、熱処理条件 

 噴霧熱分解法により得られた前駆体をボールミルにて微粉砕した後に、熱処理を行っ

た。結晶相を観察するための実験ではボールミル処理は行わずに、得られた前駆体の状

態のまま熱処理を行った。ボールミル条件、および熱処理条件を以下に示す。熱処理は

セラミック電気管状炉にて行った。噴霧熱分解法に得られた前駆体約 0.5 gをアルミナ

さやの中心に入れ、電気管状炉の中心にセットした。 

 熱処理条件 

キャリアガス ：N2または Ar/H2(1%)、100 mL/min 

 炉心管  ：KMチューブ(ニッカトー) 

150 mm、長さ 1000 mmL 

 熱処理温度 ：500-900℃ 

 ボールミル条件 

 ボール  ：0.5 mmジルコニア製(ニッカトー) 

 回転数  ：200 rpm 

 処理時間 ：270分 

 

3.2.2 分析方法 

 各試料中の構成結晶相は XRDで同定した。微構造を走査型電子顕微鏡(SEM)、およ

び透過型電子顕微鏡(TEM)で観察した。原料溶液の分解挙動は TG-DTA を用いて測定

した。試料中に含まれる C 量は炭素・硫黄分析装置を用いて C 分析を行った。表面カ

ーボンの状態を顕微レーザーラマン分光、フーリエ変換赤外分光光度計(FT-IR)で測定

した。各分析について、主な条件を以下に示す。 
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FE-SEM 

 装置  ： JSM-7000F (日本電子) 

 印加電圧 ： 10kV 

TEM 

 装置  ： H-9500 (日立ハイテクノロジーズ) 

 印加電圧 ： 300 kV 

XRD 

 装置  ： RINT Ultima Ⅱ(リガク) 

 検出器  ： D/teX Ultra 

 X線源  ： CuK 

 ステップ幅 ： 0.02 ° 

 スキャンスピード： 0.1 °/sec 

 測定範囲 ： 2 15-75°

TG-DTA 

 装置  ： TG-DTA 2000S (ブルカー) 

 昇温速度 ： 10 ℃/min 

 キャリアガス ： N2 

 測定範囲 ： 0℃-1000℃ 

CS分析

装置  ： EMIA-320V (堀場製作所) 

方式  ： 酸素気流中燃焼（高周波加熱炉方式）-赤外線吸収法 

試料量 ： 0.5 g 

 キャリアガス ： O2 

顕微レーザーラマン分光 

装置  ： NRS-5100 (日本分光) 

検出器  ： 電子冷却 CCD検出器 

レーザー波長 ： 532 nm 

レーザー出力 ： 300 mW 

積算回数 ： 100 回 

波数分解能 ： 13.8 cm-1 

測定波数範囲 ： 100-3700 cm-1 

FTIR 

装置  ： FT/IR-6200 (日本分光) 

検出器  ： DLATGS 

手法  ： KBr錠剤法 

光源  ： 高輝度セラミック光源 (7800 cm-1-350 cm-1) 
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ペレット径 ： φ5 mm 

積算回数 ： 100 回 

測定波数範囲 ： 400-4000 cm-1 

波数分解能 ： 4 cm-1 

 

3.2.3 充放電試験方法 

電気化学測定は、CR2032コインタイプセルを用いた。正極はアルミニウム箔に合剤

スラリーが塗布された電極を、負極は金属リチウムを、電解液はエチレンカーボネート

（以下、EC）と 1,2-ジメトキシエタン（以下、DMC）を体積比 1:1で混合した溶媒に、

1.0 mol/Lの濃度になるように六フッ化リン酸リチウム（以下、LiPF6）を溶解させた

混合溶液を用いた。合剤スラリーは、正極材料、アセチレンブラックと導電性グラファ

イトの混合粉末、そしてポリフッ化ビニリデン（PVDF）を混合して作製した。混合に

は遊星撹拌装置を用いた。 

 なお本測定では、CR2032コインタイプセルへの水分の混入を抑えるため、作製した

正極、負極集電板、ならびにコインタイプセル組部品をガラスチューブオーブンにて

180 ℃で 240分間加熱・真空乾燥処理した。 

 電気化学測定は、充放電試験装置（BTS-2010, 長野計器（株））を用い、25℃に一定

に保ったオーブン内で評価を行った。主な条件を以下に示す。また、コイン電池の構成

部品を Fig.3-1に示す。 

装置  ： BT2010 (長野計器) 

測定モード ： CCCV (Constant Current / Constant Voltage) 

*あらかじめ設定した充電容量まで定電圧、定電流で充電 

 電圧範囲 ： 1.5-5.0 V、1.0-5.0 V 

 レート  ： 0.1 C (C量は除いた正極材料重量から計算) 

*あらかじめ設定した充電容量を1時間で充電する充電速度を1Cレートとする。

0.1 Cレートは 10時間で充電が完了する電流条件で、充電・放電をそれぞれ行

うことを意味する。 

 コイン電池 ： CR2032 

 温度  ： 25 ℃ 

 正極材料重量 ： 15 mg 

 導電性バインダー： 導電助剤：ポリテトラフルオロエチレン 

= 1: 1 (宝泉)、20 mg 

 電解質  ： エチレンカーボネート:ジメチルカーボネート= 1 : 2 

    1 M LiPF6 (キシダ化学) 

 セパレーター ： ガラス濾紙 GA-100 (ADVANTEC) 
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3.3 結果と考察 

3.3.1 酢酸塩を原料に用いた噴霧熱分解法、後熱処理による Li2MnSiO4の単相合成 

第 2章にて酢酸塩を用いることにより、900℃噴霧条件でシリケート相が得ることが

できることが分かった。本章では後熱処理を行うので、噴霧熱分解後の段階でシリケー

ト相である必要はなく、不純物相が粒成長していない、もしくは不純物相が生成してい

ないものが好ましい。そこで、900℃以下の噴霧条件で前駆体の試作を行い、評価を行

った。得られた前駆体試料の XRDパターンを Fig.3-2に示す。700℃でもシリケート相

が得られることが分かった。250℃では分解反応は起こらないため(Fig.2-5 の原料溶液

の TG-DTA データ参照)、250℃の噴霧条件では噴霧乾燥のみが起こっているものと思

われる。また、500℃条件では不純物相の生成が始まっている。得られた試料の SEM

像を Fig.3-3に示す。SEM像から、500℃で噴霧試作した試料は、粒子表面が滑らかで

あり、粒子同士が融着していることが分かる。これは Li 源が融液化した後に、分解す

る前に固化してしまったことが原因であると推測される。250℃で噴霧処理することに

より得られた試料と、500℃で噴霧処理することにより得られた試料の TG-DTAデータ

を Fig.3-4 に示す。350℃付近で Mn 源、380℃付近で Li 源が分解すると考えられるの

で、250℃噴霧条件ではMn 源、Li源共に分解していないと思われる。500℃噴霧条件

では分解温度の低い Mn 源の分解は進んでいるが、Li 源は分解していなかったことが

分かった。噴霧条件は 500℃であるが、実際にかかっている温度は 500℃よりも低く、

更に反応時間が数秒のため、Li 源の分解が十分に進まなかったものと思われる。その

結果、270℃で融解した Li源が分解される前に固化するため、500℃噴霧条件で作製し

た試料では融着が生じたのだと推測される。噴霧熱分解温度を上げることにより Li 源

を完全に分解することはできるが、不純物相が粒成長してしまうので、酢酸塩、TEOS

の系では噴霧乾燥条件(300℃以下) で得られた前駆体が最適であると思われる。 

 続いて、250℃噴霧乾燥法で得られた前駆体の熱処理を行った。Ar/H2(1%)下で 500℃

～800℃、N2雰囲気下 800℃で焼成を行った。得られた試料の XRDパターンを Fig.3-5

に示す。Ar/H2(1%)下、600℃以上で焼成した試料、N2 下、800℃で試作した試料は、

少量の不純物は含むもののシリケート相がメイン相であった。Ar/H2(1%)下、500℃で

は焼成した試料が、アモルファスなシリケート相であるのか、不純物であるのかは明ら

かにはなっていない。得られた試料の SEM 像を Fig.3-6 に示す。焼成温度が高くなる

ほど、前駆体の一次粒子が粒成長していることが分かる。500℃、600℃では数十 nm

の微小な一次粒子径を保っていたが、700℃では 100 nm程度、800℃では 200 nm以

上に粒成長した。 

 500℃、および 600℃で焼成した試料は乳鉢で容易に解砕できたので、乳鉢を用いて

解砕処理を行った。得られた解砕試料の TEM像を Fig.3-7に示す。500℃試料は 20 nm

以下の一次粒子が焼結した状態にあること、600℃試料は 50 nm程度の一次粒子となっ

ていることが分かった。 
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 ここまでの検討で、原料に酢酸塩を用いて 250℃で噴霧乾燥した前駆体を、600℃で

焼成することにより、一次粒子径が約 50 nmの Li2MnSiO4を得ることができた。前駆

体を低温の噴霧乾燥条件で作製し、600℃以下の低温で焼成したため、微細な粒子を得

ることができたのだと思われる。 

一方で、以下に示す二つの理由から、酢酸塩系は原料の選択肢が少ないため、実用化

の際に問題が生じる可能性が高い。そこで、次項では硝酸塩を原料として用いて、同様

の検討することとした。 

① 原料の選択肢が狭い：酢酸塩、TEOSの組み合わせでしか合成できなかった。 

② 最終的には原料溶液にカーボン源を添加する検討を行う予定であるが、250℃以下

で分解、もしくは乾燥体となるカーボン源しか用いることができない。例えば、

150℃付近に融点をもち、250℃では分解しないグルコースをカーボン源に用いて試

作した試料は、数十mの粒子であった。これは、Fig.3-3に示す 500℃噴霧条件で

作製した試料の Li源が融解固化した時と同様に、グルコースが融解した状態で乾燥

されてしまったことが原因である。 

 

3.3.2 硝酸塩を原料に用いた噴霧熱分解法、後熱処理による Li2MnSiO4の単相合成 

硝酸塩を用いて、Table.2-1 の 8 番の溶液調整条件で噴霧熱分解用原料溶液を調整し

た。8 番の条件は、コロイダルシリカの系で最も Li 源と Mn 源の分解温度の差を小さ

くすることができた条件である。各種温度での噴霧熱分解処理を行ったが、500℃以下

の温度では全ての原料が分解しなかったため、潮解性を有する硝酸塩が吸湿し、後の焼

成工程において粗大粒子が生成する原因となってしまった。500℃で反応は終わるはず

であるが(Fig.2-10の TG-DTAデータを参照)、反応時間が足りないため、一部分解せず

に固化してしまったためと思われる。600℃の噴霧条件では全ての原料が分解したため、

600℃の噴霧条件で前駆体を作製した。600℃で噴霧熱分解処理することにより得られ

た前駆体粒子、および 900℃条件で噴霧熱分解処理することにより得られた試料の

TEM像を Fig.3-8に示す。600℃、900℃で、中実、中空の違いはあるものの、どちら

も微小粒子の集まりであることが分かった。しかしながら、900℃の噴霧試料では一部

の小さな粒子が溶融固化し、ガラス状の粒子となっていることが分かった。Li2SiO3 の

融点は 1000℃付近であるため、900℃噴霧条件下でこのようなガラス状の粒子が得られ

た原因は明らかになっていない。 

続いて、600℃で噴霧熱分解して得られた前駆体を Ar/H2(1%)下で 600℃、700℃、

800℃で焼成した。得られた試料の XRD パターンを Fig.3-9 に示す。700℃、800℃で

焼成した試料はシリケートがメインの相でなったが、600℃で焼成した試料はシリケー

ト相を有しておらず、Li2SiO3と Mn3O4の混合物であった。Fig.3-5 に示すように、酢

酸塩を原料に用いて作製した前駆体は Ar/H2(1%)下、600℃熱処理で単相を得ることが

できたが、硝酸塩を原料に用いた系では 600℃ではシリケート相を得ることができなか



55 

 

った。 

続いて、600℃で噴霧熱処理することにより得られた前駆体を、800℃、各種雰囲気(大

気、N2 下、Ar/H2 下)で焼成した。得られた試料、および酢酸塩を用いて噴霧乾燥して

得た前駆体を N2雰囲気下、800℃で焼成することにより得られた試料の XRDパターン

を Fig. 3-10に示す。硝酸塩を原料として試作すると N2雰囲気ではシリケート相を得る

ことができなかったが、酢酸塩を原料として試作した場合は、少量の不純物は見られる

ものの、N2雰囲気下でもシリケート相をメインとする試料を得ることができた。また、

大気下で焼成するとMnの価数が大きいスピネル型の LiMn2O4が得られた。 

ここまでの検討で、硝酸塩系では Ar/H2(1%)下であっても 600℃ではシリケート相が

得ることができないこと、また酢酸塩系では N2下でもシリケート相が得ることができ

るが、硝酸塩系では N2下ではシリケート相が得ることができないことが分かった。こ

の現象を熱力学的に考察する。 

第 2 章において、シリケート相を得るためには Mn3O4が MnO まで還元されること

が必要条件であることが明らかになった。従って、カーボン非存在下(硝酸塩系)では、

N2雰囲気下-800℃、Ar/H2(1%)-600℃ではMnOまで還元されず、Mn3O4として存在し

ていることが考えられる。Fig.2-8 の温度、酸素濃度による Mn 価数の関係をプロット

した図から、N2雰囲気下では 1000℃までMnOに還元されないことが分かる。一方で、

雰囲気を Ar/H2(1%)とすることにより、Mn3O4が MnO に還元される温度が 600℃～

700℃まで下がったことが推測される。 

一方で、酢酸塩を用いて作製した試料は噴霧溶液中にカーボン源(酢酸)を含んでいる

ため、噴霧プロセス過程でより強い還元雰囲気を作り出していることが推測されること

は第 2章でも述べた。同様のメカニズムで、焼成プロセス過程においても残存カーボン

が還元雰囲気を作り出していることが想定される。カーボン非存在下(硝酸塩系)と比較

して、より低い温度、およびより酸素濃度の高い N2雰囲気でもMn3O4がMnOに還元

されるため、シリケート相が得られたものと考えられる。 

この問題は、カーボン非存在下で大量合成を考えた時に重大な課題を生じる。少量で

単相を得ることができる Ar/H2(1%)雰囲気下であっても、粉末に流動性を持たせること

ができなければ、内側の粉末まで Ar/H2(1%)ガスが供給されないため、不純物相が生じ

てしまうことが推測される。実際に大量合成を試みたが、るつぼ内側の粉末は不純物相

を多く含んだものであった。大量合成を行うためには、シリケート相を合成する段階で、

カーボン源が存在することが必須の条件となることが想定される。 

続いて、電池特性の評価を行うためにカーボン被覆処理を行った。これまでで確立し

た Li2MnSiO4単相合成プロセスとカーボン被覆条件を Fig.3-11 に示す。原料溶液の調

整条件は、Li源とMn源の分解温度が最も小さくなるTable2.1の8番の条件を用いた。

噴霧熱分解温度は全ての原料が分解する温度である 600℃、焼成温度は単相の得ること

ができる最も低い温度である Ar-H2(1%)下、700℃を選択した。 
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各工程における試料のTEM像をFig.3-12に示す。粉砕後の試料の粒子径は100～200  

nmであり、カーボン被覆処理後は 200 nm以上に粒成長した。酢酸塩系を用いた系で

は 250℃で噴霧乾燥し、600℃で焼成することにより約 50 nmの微細な粒子を得ること

ができたが、単相を得るために 700℃以上の焼成温度が必要になる硝酸塩系では微細な

粒子を得ることはできなかった。また、カーボン被覆後もシリケート相を保ったままで

あり、カーボン被覆処理後のカーボン残存量は 2.7 wt%であった。 

 シリケート系では粒子径が 100 nm を超えると良好な充放電特性は得られないと思

われたが、比較のために Fig.3.11の条件で得られた Li2MnSiO4-C複合体の充放電特性

評価を行った。充電は CCCV(定電流/定電圧充電)条件で、充電容量が 250 mAh/g(1.5 

Li：1ユニット中の Li量が 2 Li)に達するまで充電した。また、カットオフ電圧は 1.5-5.0 

V とし、レートは 0.1 C とした(あらかじめ設定した充電容量を 1 時間で充電する充電

速度を 1Cレートとする。0.1 Cレートは 10時間で充電が完了する電流条件で、充電・

放電をそれぞれ行うことを意味する。)。Fig.3-13 に得られた充放電曲線を示す。放電

容量は最大でも約 80 mAh/g(0.48 Li)であった。粒径が数mであった固相法の結果は

約 30 mAh/gであったので若干の向上は見られたが、目標としていた 250 mAh/g(1.5 Li)

までは程遠い結果であった。  

Li2FeSiO4 系においても同様の検討を行い、 Fig.3-11 と同様のプロセスで

Li2FeSiO4-C複合体を合成したが、放電容量は 83 mAh/gであった。 

Li2FeSiO4系において、粒子径を更に小さくするために、噴霧工程後の前駆体を遊星

ボールミルにより湿式粉砕した。粉砕条件は、回転数 200 rpm、処理時間 270 分とし

た。なお、直径 0.5 mmのジルコニア製ボールを用い、溶媒にはエタノールを用いた。

粉砕された前駆体を Ar/H2(1%)下、500℃10 時間で焼成し、Fig3.11 の方法と同様の方

法でカーボンコートを行った。得られた試料の XRDパターンを Fig.3-14に示す。得ら

れた試料は空間群 P21/n()に帰属された[2]。シリケート単相が得られ、結晶子サイズは

48 nmであった。また、残存カーボン量は 8.8 wt%であった。微細化により粒子比表面

積が増大したため、残存カーボン量が増加したものと思われる。充放電特性を評価した

結果を Fig.3-15 に示す。結果は第 2 サイクル目の結果を用いている。シリケート系で

は 1サイクル目の充電曲線が 2サイクル目以降の充電曲線と大きく異なるため、正極材

料としての特性を比較するためには第 2 サイクル目以降の結果で比較されている。

Li2FeSiO4に関しては充放電過程における構造変化、特に 1サイクル充電時の構造変化

に関しての数多くの報告がなされている[3-6]。詳細は第 4章で説明する。 

遊星ボールミルによる微細化を行った結果、粒子径が小さくなり、カーボン量が増加

したため、放電容量は大幅に増加したが、130 mAh/g(0.78 Li)であった。リチウムイオ

ン電池用正極材料では、リチウムの拡散経路が綺麗に整っている必要があり、結晶構造

を崩す可能性のある粉砕による微細化は敬遠されている。また、一度粒成長した粒子を

10 nmレベルまでに粉砕することは困難であるため、噴霧過程、焼成過程における粒成
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長を抑制する必要がある。これまでの検討で、硝酸塩を原料として単相の Li2MSiO4-C

複合体(M=Mn, Fe)を作製することができたが、単相を得ることができる条件の範囲で

は合成のプロセス過程で粒成長が起こってしまうことが分かった。次項以降では、以下

の 3つの効果が得られることを期待して、カーボン源を噴霧熱分解用原料溶液に添加し、

Li2MnSiO4-C複合体の合成を行う。 

① 噴霧過程、焼成過程の還元雰囲気の制御 

② 粒成長抑止効果 

③ Li2MnSiO4とカーボンの効率的、かつ均一な複合化 

 

3.3.3 カーボン源同時添加法による Li2FeSiO4-C複合粒子の作製 

これまでは Li2MnSiO4 の検討結果を報告してきたが、噴霧熱分解用原料溶液にカー

ボン源を添加する条件(以下、カーボン源同時添加法と呼ぶ)は Li2FeSiO4の系で詳細に

検討したので、Li2FeSiO4の結果を報告する。 

噴霧熱分解用原料溶液にカーボン源としてグルコースを添加した。添加グルコース量

と噴霧熱分解処理後の前駆体中の残存カーボン量を調査した。Fe源として Fe(NO3)3・

9H2O 、Si 源として TEOS を用い、噴霧熱分解温度は 800℃とした。グルコース濃度

が 50 g/L以下ではカーボンが残存しなかった。グルコース濃度(58 g/L～150 g/L)と残

存カーボン量の関係を Fig.3-16に示す。58 g/L以上でカーボンの残存が確認され、グ

ルコース添加量と残存カーボン量には比例関係があることが確認された。 

続いて、100 g/Lの濃度でグルコースを添加し、噴霧熱分解法により得られた前駆体

を N2雰囲気下、Ar/H2(1%)雰囲気下において 800℃で焼成した結果、N2雰囲気下であ

っても、Ar/H2(1%)雰囲気下であっても、一部 Fe まで還元されてしまうことが分かっ

た。一方で、カーボン残存量が 2.4 wt%の 58 g/Lの条件で噴霧処理した前駆体では、

Ar/H2(1%)、800℃で焼成しても Feのピークは確認されなかった。100 g/Lの条件で噴

霧処理した前駆体に含まれるカーボン残存量は 13.1%であるため、前駆体内部にまで存

在するカーボンが焼成中に強い還元雰囲気を作るため、Fe まで還元されてしまったも

のと考えられる。Feが生成する下限の温度を調査するために、500℃から 800℃まで焼

成温度を変えて焼成を行った結果、600℃以上でFeが生成することが明らかになった。

500℃では単相のシリケートが得られた。Fig.3-17 に 500℃、600℃で焼成した試料の

XRDパターンを示す。今後は、500℃下、Ar/H2(1%)を Li2FeSiO4の基本条件とするが、

焼成温度が低く、十分な結晶性が得られない可能性があるので、反応時間は 10 時間と

した。 

グルコース濃度、58 g/L、75 g/L、100 g/Lで作製した試料の XRDパターンを Fig.3-18

に、また残存カーボン量、結晶子サイズを Table.3-1にまとめる。残存カーボン量が 1.6 

wt%のグルコース量が 58 g/Lの条件でも、粒子径は 23 nmであることが分かった。ま

た、グルコース量を 100 g/Lまで増やすことにより、一次粒子径を 12 nmまで小さく
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することに成功した。あらかじめカーボン源を噴霧用原料溶液に添加することにより、

噴霧過程、および焼成過程における粒成長を阻害することができたのだと考えられる。

100 g/Lの濃度のグルコースを添加して作製した試料の TEM像を Fig.3-19に示す。カ

ーボンの海の中に微細な 10～20 nmの Li2FeSiO4が分散している構造となっているこ

とが分かった。 

各試料の充放電特性を評価した結果を Fig.3-20に示す。充電は CCCV(定電流/定電圧

充電)条件で、充電容量が 250 mAh/g(1.5 Li)に達するまで充電した。また、カットオフ

電圧は 1.5-5.0 Vとし、レートは 0.1 Cとした。グルコース濃度が高いほど残存カーボ

ン量が多く、かつ一次粒子径が小さかったため、高い放電特性を示した。特に、100 g/L

の系では、250 mAh/g充電条件で 250 mAh/gの放電を示したので、クーロン効率(放電

容量/充電容量)100%を達成した。電子伝導性、イオン電導性が著しく低いシリケート系

においては、世界初の成果である。更に、Fig.3-21に示すように、本製法で作製した試

料は良好なサイクル特性を示した。シリケート系において、250 mAh/g の放電容量を

20サイクルまで保った例はこれまで報告されていない。12 nmという非常に微細な粒

子を得ることができたため、充放電過程における膨張収縮の影響を緩和することができ

たためであると考えられる。 

ここで、カーボン源同時添加法により作製した Li2FeSiO4-C複合体のカーボンの特徴

を調査した。カーボン後付け法で作製した試料(Fig.3-14の試料)、および 75 g/Lのグル

コースを添加してカーボン源同時添加法で作製した試料のXRDパターンをFig.3-22に

示す。カーボン源同時添加法で作製した試料は斜方晶 Pmn21()、カーボン後付け法で

作製した試料は単斜晶 P21/n()に帰属された。最終焼成温度が同時添加法では 500℃で

あったのに対し、カーボン後付け法では 700℃であったため(Fig.3-11 参照)、相違が出

たと考えられる。Yabuuchi らは、焼成温度による Li2FeSiO4を調査しているが、本結

果は Yabuuchiらの結果と一致する[2]。カーボン後付け法で得られた試料の結晶子サイ

ズ、残存カーボン量は、それぞれ 48 nm、8.8 wt%であった。また、カーボン源同時添

加法で得られた試料の結晶子サイズ、残存カーボン量は、それぞれ 20 nm、8.2 wt%で

あった。 

得られた試料の FT-IRスペクトルを Fig.3-23 (1)に、カーボン源同時添加法により得

られた試料、および Li2CO3のラマンスペクトルを Fig.3-23 (2)に示す。カーボン源同時

添加法により得られた試料のみ、1445cm-1, 1505cm-1にピークを有していた。これらの

ピークは、通常炭酸塩の3伸縮振動に帰属される[7]。しかしながら、Li2CO3のラマン

スペクトルに観察された1 対称伸縮振動に帰属される 1085cm-1 のピークが、カーボ

ン源同時添加法により得られた試料のスペクトルには観察されなかった。これは、カー

ボン源同時添加法により得られた試料中には炭酸塩が存在しないことを示唆している。

また、カーボン源同時添加法により得られた試料のラマンスペクトルには、1300 cm-1

付近、1600cm-1 付近にブロードなピークが観察されたが、それぞれグラファイト構造
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由来の G-band と欠陥由来の D-band に帰属される[8]。また、FT-IR スペクトルの

1450cm-1, 1500cm-1のピークは芳香族カーボンの C=C伸縮振動にも帰属される[9]。一

方で、芳香族の C-H 面外変角振動に帰属される 700-900cm-1の強いピークは観察され

なかった。以上のことから、カーボン源同時添加法により得られた試料表面にはグラフ

ェンライクな導電性の高いカーボンが存在していると考えられる。カーボン源同時添加

法によりグラフェンライクなカーボンが得られた理由は明らかではない。Fe 触媒存在

下でグラフェンライクなカーボンが生成されやすいという報告があるが[10]、噴霧熱分

解初期過程の Feイオンが触媒として働いている可能性が考えらえる。 

また、その他のピークとして、Si-O-Fe 振動に帰属されるピークが 800cm-1付近に、

COO、C-O振動に帰属されるピークが 1260cm-1と 1650cm-1付近に観察された[11, 12]。

ここで、Fig.3-24 にカーボン源同時添加法で作製した LiFePO4、および他社 LiFePO4

の電解液への分散性を観察した結果を示す。カーボン源同時添加法で作製した LiFePO4

は電解液に良好に分散しているが、他社の LiFePO4 は分散していないことが分かる。

これは、カーボン源同時添加法で作製された表面のカーボンはカルボキシル基(-COOH)

などの親水性官能基を有するため、親水性溶媒であるカーボネート系電解液に分散した

ものと考えらえる。カーボン源同時添加法で作製した Li2FeSiO4-C複合体も同様に、電

解質溶媒との濡れ性が高いことが想定される。結果として、正極とした場合に正極細部

まで電解質が容易に浸透できるものと考えられる。特に、カーボン源同時添加法で得ら

れた試料はFig.3-19に示すようにカーボンの海の中に微細なLi2MSiO4が分散している

状態であるので、カーボンと電解液の濡れ性は重要となる。噴霧熱分解法における炉内

の雰囲気は水蒸気雰囲気のため、親水性の官能基が残存すると推測している。 

カーボン源同時添加法、およびカーボン後付け法で作製した試料の充放電特性を評価

した結果を Fig.3-25に示す。2サイクル目の放電容量は、カーボン源同時添加法で作製

した試料は 219 mAh/g、カーボン後付け法で作製した試料は 129 mAh/gであった。カ

ーボン源同時添加法で作製することにより、カーボン量は同程度あったものの高い放電

容量を得ることができた。 

カーボン源同時添加法により、電子伝導性、イオン導電性が著しく低いシリケート系

材料の特性を引き出すことに成功した。カーボン源同時添加法の利点は以下の 4点であ

ると考えられる。 

① 焼成時にカーボン源が還元雰囲気を作り、低温でMn3O4 がMnOに還元されるた

め、シリケート相を得るために 700℃以上の高温で焼成をする必要がなくなる。 

② また、噴霧過程、および焼成過程における粒成長を阻害することできるため、粉砕

処理では得られない 20 nm以下の微細粒子を得ることができる。 

③ 得られたカーボンは親水性の官能基を有するため電解液との濡れ性が良く、正極と

した場合に正極細部まで電解液が容易に浸透できる。 

④ カーボン後付け法と比較して、均一なカーボン被覆を得ることができる。 
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ここまでの検討により、Li2FeSiO4で 250 mAh/gの放電容量を達成した。Li2MnSiO4

においても同様の条件で検討を行った。グルコース濃度は 100 /gLを採用した。また、

Mn は Fe と比較して還元されにくく、カーボン存在下で 700℃焼成を行っても Mn ま

で還元されないため、700℃、2 時間の条件で焼成を行った。カーボン同時添加法で得

られた、Li2FeSiO4-C、および Li2MnSiO4-C の XRD パターンを Fig.3-26 に示す。

Li2MnSiO4-Cの結晶子サイズは 19 nm、残存カーボン量は 11.2 wt%であった。Fig3.27

に得られた Li2MnSiO4の充放電結果を示す。Li2MnSiO4においても、1 Li以上の 240 

mAh/g(1.45 Li)の放電容量を得ることができた。 

Fig.3-28に Li2FeSiO4-C、Li2MnSiO4-Cのサイクル特性結果を示す。Li2FeSiO4-Cで

は 250 mAh/g条件でも良好なサイクル特性を得ることができたが、Li2MnSiO4-Cでは

サイクル毎に放電容量が低下した。200 mAh/g条件下では、Li2MnSiO4-Cでも良好な

サイクル特性を示した。既報の報告と同様に、Li2FeSiO4と比較して Li2MnSiO4のサイ

クル特性が悪いことが明らかになったが、200 mAh/g 条件下で 20 サイクルまで

Li2MnSiO4-C のサイクル特性が良好であった例は、高圧化で 10-15 nm の Li2MnSiO4

を合成した Zhangらの報告など少数である[13]。 

Fig.3-29にカーボン源同時添加法で作製した、高電位タイプとして期待されているオ

リビン型 Li(Mn0.67, Fe0.33)PO4-C, Li2MnSiO4-C, Li2FeSiO4-Cの 2サイクル目の放電特

性を示す。シリケート系、特に Li2FeSiO4の作動電位が低いことが分かる。Fig.3-30に

各試料のエネルギー密度(Wh/kg)を示す。エネルギー密度は、以下の式(5-1)で求めるこ

とができる。 

エネルギー密度(Wh/kg) = 作動電位 (V) × 放電容量(Ah/kg) (5-1) 

各試料のエネルギー密度は、Li(Mn0.67, Fe0.33)PO4-C : 607.8 Wh/kg, Li2MnSiO4-C : 

717.6 Wh/kg, Li2FeSiO4-C : 635.8 Wh/kgであった。放電容量の差は約 1.5倍あるにも

関わらず、Li(Mn0.67, Fe0.33)PO4-C と Li2FeSiO4-C のエネルギー密度の差は 1.05 倍、

Li(Mn0.67, Fe0.33)PO4-C と Li2MnSiO4-Cのエネルギー密度の差は 1.18倍であった。従

って、シリケート系の実用化を実現するためには、Mn系のサイクル特性を向上し、更

に内部抵抗を低減することにより作動電位を向上させることが必須課題となる。 

第 4 章においては、XANES による局所分析を行い、Li2MnSiO4-C 特有のサイクル

特性劣化原因の解明を行う。 
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3.4 まとめ 

 噴霧熱分解法により得られた前駆体を焼成することにより、シリケート相を得るこ

とができた。 

 噴霧熱分解用原料溶液にグルコースを添加することにより、低温での単相合成が可

能になった。更に、残留カーボンが噴霧熱分解過程、焼成過程における粒成長を防

ぎ、20 nm以下の微細な粒子を得ることができた。 

 また、噴霧熱分解用原料溶液にグルコースを添加することにより、親水性のカーボ

ンが表面に形成され、電解液との濡れ性が改善した。 

 Li2FeSiO4で 250 mAh/g、Li2MnSiO4で 240 mAh/gの放電容量を得ることができ

た。 

 Li2FeSiO4-C系では 1.5 Li(250 mAh/g)の条件下でも良好なサイクル特性を有して

いたが、Li2MnSiO4-C の系では 1.5 Li の条件ではサイクル毎に放電容量が低下し

た。1.25 Li(200 mAh/g)条件下では良好なサイクル特性を示した。既報の報告と同

様に、Li2FeSiO4と比較して Li2MnSiO4のサイクル特性が悪いことが明らかになっ

た[14]。 

既報の報告と同様に、Li2FeSiO4と比較して Li2MnSiO4のサイクル特性が悪いことが

明らかになった[14]。次に、Li2MnSiO4の劣化メカニズムの解明を行った。 

また、将来の課題としてカーボン量の低減化が残されている。リチウムイオン電池に

おいて、導電性カーボンは充放電には直接関与しないため、カーボン量が増加するとエ

ネルギー密度の低下につながる。製法の更なる工夫において、10 wt%以下のカーボン

量下でも 250 mAh/gに放電容量を示す目指す必要がある。 
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Fig.3-1 コイン電池の構成部品 
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Fig.3-2 各種温度で試作した試料の XRDパターン 

(a)固相法、(b)250℃、(c)500℃、(d)700℃、(e)900℃ 
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Fig.3-3各種温度で試作した試料の SEM像 

上：250℃、中：500℃、下：700℃ 
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Fig.3-4 250℃噴霧(a)、および 500℃噴霧(b)、サンプルの TG-DTAデータ 
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Fig.3-5 得られたサンプルの XRDパターン 

(a) 固相法、(b)500℃(Ar/H2(1%))、(c) 600℃(Ar/H2(1%)) 

(d) 700℃(Ar/H2(1%))、(e) 800℃(Ar/H2(1%))、(f) 800℃(N2) 
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Fig.3-6各種温度で熱処理した試料の SEM像 

左上：500℃、右上：600℃ 

左下：700℃、右下：800℃ 
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Fig.3-7 解砕サンプルの TEM像 

左：500℃熱処理サンプル、右：600℃熱処理サンプル 
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Fig.3-8 各サンプルの TEM像 

左：600℃噴霧サンプル、右：900℃噴霧サンプル 
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Fig.3-9噴霧熱分解法により得られた前駆体を焼成したサンプルの XRDパターン 

(a)固相法、(b)600℃噴霧前駆体、(c)600℃、(d)700℃、(e)800℃ 
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Fig.3-10 600℃で噴霧し、800℃、各種雰囲気下で焼成したサンプルの XRDパターン 

(a)固相法、(b)酢酸原料を用いて 250℃で噴霧し、800℃、N2雰囲気下で焼成 

 (c) N2雰囲気、(d) 大気下、(e) Ar/H2雰囲気 
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Fig.3-11 Li2MnSiO4基本プロセスとカーボン被覆条件 

 

 

 

Fig.3-12 各サンプルの TEM像 

左：600℃噴霧、700℃焼成後、中：粉砕後、右：カーボン被覆処理後 
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Fig.3-13 カーボン被覆後 Li2MnSiO4サンプルの 2～4サイクル目の充放電特性 

(a)2サイクル目、(b)3サイクル目、(c)4サイクル目 

点線：充電曲線、実線：放電曲線 
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Fig.3-14 遊星ボールミルにて粉砕処理を行った 

カーボン被覆後 Li2FeSiO4サンプルの XRDパターン 
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Fig.3-15 遊星ボールにて粉砕した前駆体に 

カーボン被覆処理をした Li2FeSiO4サンプルの 2サイクル目の充放電特性 

点線：充電曲線、実線：放電曲線 
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Fig.3-16 グルコース濃度と前駆体の残存カーボン量の関係 
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Fig.3-17 100 g/Lの濃度でグルコースを添加し作製した前駆体を、 

Ar/H2(1%)下、500℃、600℃の条件で焼成した試料の Li2FeSiO4の XRDパターン 

(a) 500℃, (b) 600℃ 
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Fig.3-18 各グルコース濃度で作製したサンプルの XRDパターン 

(a)58 g/L、(b)75 g/L、(c) 100 g/L 

 

 

 

Table.3-1 各サンプルの残存カーボン量、および結晶子サイズ 
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Fig.3-19 各グルコース濃度 100 g/Lで作製した Li2FeSiO4-Cの TEM像 
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Fig.3-20 各サンプルの 2サイクル目の充放電特性 

(a)58 g/L、(b)75 g/L、(c) 100 g/L 

点線：充電曲線、実線：放電曲線 
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Fig.3-21 250mAh/g充放電条件で充放電した Li2FeSiO4-Cのサイクル特性 
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Fig.3-22 カーボン源同時添加法(a)、およびカーボン後付け法(b)で 

作製した試料の XRDパターン 
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Fig.3-23 カーボン源同時添加法(a)、およびカーボン後付け法(b)で作製した試料の

FT-IRスペクトル(1)、カーボン源同時添加法で作製した試料(a)、および Li2CO3(b)のラ

マンスペクトル(2) 
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Fig.3-24 カーボン同時添加法で作製した LiFePO4(左)、 

および他社 LiFePO4(右)の電解液への分散性、 
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Fig.3-25 カーボン同時添加法(a)、およびカーボン後付け法(b)で 

作製した試料の 2サイクル目の充放電特性 

点線：充電曲線、実線：放電曲線 
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Fig.3-26 100 g/Lグルコース濃度で作製した 

Li2FeSiO4(a), Li2MnSiO4(b)の XRDパターン 
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Fig.3-27 グルコース濃度 100 g/Lの条件で作製した 

Li2MnSiO4の 2サイクル目の充充放電特性 

点線：充電曲線、実線：放電曲線 
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Fig.3-28 Li2FeSiO4-C、Li2MnSiO4-Cのサイクル特性 

 (a) Li2FeSiO4-Cの 250mAh/g条件、(b)Li2MnSiO4-Cの 250mAh/g条件 

(c) Li2MnSiO4-Cの 200mAh/g条件 
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Fig.3-29 カーボン同時添加法で作製した試料の 2サイクル目の放電特性 

(a) Li(Mn0.67, Fe0.33)PO4, (b) Li2MnSiO4, (c)Li2FeSiO4 
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Fig.3-30 カーボン同時添加法で作製した試料のエネルギー密度 

(b) Li(Mn0.67, Fe0.33)PO4, (b) Li2MnSiO4, (c)Li2FeSiO4 
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第 4章 Li2MnSiO4の劣化メカニズムの解明 

 

4.1 はじめに 

 第 3章において、噴霧熱分解法にて前駆体を作製した後に焼成工程を加えることによ

り、シリケート単相を得ることができた。更に、噴霧熱分解原料溶液にグルコースを添

加することにより、粒成長を阻害し、一次粒子径 20 nm 以下の微細なシリケート粒子

を得ることに成功した。得られたシリケート粒子は、高い放電容量と、良好なサイクル

特性を有していた。Fe系では 1.5 Li(250 mAh/g)近い充放電を 20サイクル行っても容

量を保ったままであったが、Mn系では 1.5 Li近い充放電を繰り返すと放電容量が徐々

に低下していった。これまでも、Mn 系が Fe 系と比較してサイクル特性が悪いことは

数多く報告されており、その違いはMnが充放電過程でヤーンテラーイオン(Mn3+)を経

由するためだと説明するものが多い[1-2]。しなしながら、その詳細なメカニズムを検証

した例はない。一方で、シリケート系以外のMn系材料においても、ヤーンテラーイオ

ンの影響は常に議論に上がり、Mn 系材料(LiMn2O4, LiMnPO4)の安定性を著しく劣化

させる主要因であるとされてきた[3-6]。上記のスピネル型 LiMn2O4、オリビン型

LiMnPO4の材料系ではMnイオンは 6配位サイトに配位している。6配位サイトのMn

イオンのヤーンテラー効果が大きいことは広く知られているめ[7]、このような考察が

なされてきた。一方で、シリケート系材料ではMnは 4配位サイトに位置しており、こ

の場合ヤーンテラーイオンの影響は小さくなる[8]。本章では、Li2MnSiO4 の劣化メカ

ニズムはヤーンテラーイオン効果以外にあると推測し、Li2FeSiO4と Li2MnSiO4の劣化

機構を XANES等により評価し、劣化メカニズムを解明することを目的とした。 

 

4.2 実験方法 

4.2.1 カーボン源同時添加法による Li2MnSiO4-Cの単相合成 

第 2,3 章までで確立したカーボン源同時添加法により Li2MnSiO4-C 複合体粒子を作

製した。本章で用いた原料を以下にまとめる。 

Li源：LiNO3 (関東化学) 

Mn源：Mn(NO3)2・6H2O (関東化学) 

Fe源：Fe(NO3)3・9H2O (関東化学) 

Si源：コロイダルシリカ (日産化学)、TEOS(信越化学) 

原材料濃度：シリケート換算 50 g/L  

カーボン源：グルコース(群栄化学)、58-150 g/L 

噴霧熱分解、ボールミル、熱処理条件は第 3章の条件と同じである。 
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4.2.2 分析方法 

 各試料中の構成結晶相は XRD、および高エネルギーX線回折(HE-XRD)で同定した。

局所微細構造を X線吸収微細構造（XANES）により解析した。各分析について、主な

条件を以下に示す。 

XRD 

 装置  ： RINT Ultima Ⅱ(リガク) 

 検出器  ： D/teX Ultra 

 X線源  ： CuK 

 ステップ幅 ： 0.02 ° 

 スキャンスピード： 0.1 °/sec 

 測定範囲 ： 2 15-75°

HE-XRD 

 装置  ： Line 11-ID-C (アルゴンヌ研究所) 

 光子エネルギー ： 115 keV 

 

 光源  ： シンクロトロン光 : 1.4 GeV 

 測定範囲 ： 2 0.1-4.0°

XANES, EXAFS 

 装置  ： BL07、11 (九州シンクロトロン) 

手法  ： 透過法 XAFS計測システム 

 光源  ： シンクロトロン光 : 1.4 GeV 

 電流値  ： 100-250 mA 

 光子エネルギー ： 5-35 k eV (BL07), 2.1-16 keV (BL11) 

 Fe 測定範囲 ： 6780-8625 eV 

 Mn 測定範囲 ： 6200-8055 eV 

 

4.2.3 充放電試験方法 

 第 3章と同様の条件で充放電特性を評価した。 
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4.3 結果と考察 

4.3.1 Li2MnSiO4、Li2FeSiO4の安定性 

 Fig.3-30にて、1.5Li充電条件において Li2FeSiO4は良好なサイクル特性を示したが、

Li2MnSiO4は 10 サイクル程度で劣化し始めることを報告した。Table.4-1 に充放電過

程における d電子数を整理し、Li2MnSiO4の劣化メカニズムを考察する。 

1 Li充電時に、Li2MnSiO4においては、100%のMnイオンがヤーンテラーイオンで

ある d4イオンとなる。一方で、1.0 Li充電時の Li2FeSiO4中の Feイオンは非ヤーンテ

ラーイオンの d5イオンが 100%となる。これらの事実から、既報の論文では 1 Li 充放

電条件下においてのMn系と Fe系のサイクル特性の違いをヤーンテラーイオンの影響

であると考察している。しかしながら、本研究では、Li2MnSiO4 において全ての Mn

イオンが一度ヤーンテラーイオンを経由する 1.0 Liを超える 1.25充放電条件下でも良

好なサイクル特性を有していた。また、1.5 Li充放電条件下では、Li2FeSiO4でも 50%

の d4ヤーンテラーイオンを経由するが、良好なサイクル特性を有していた。 

ここで、正八面体配位、および正四面体配位におけるヤーンテラー効果に関して考察

する。Fig.4.1 に正八面体配位、正四面体配位における d 軌道を示す。遷移金属イオン

が配位子場に置かれた場合、自由イオンの 5重に縮退した準位は、二つに分かれる。正

八面体配位では、x, y, z方向に電荷密度の大きい dz
2, dx

2-y2は、軸方向にある酸素イオ

ンと反発して不安定化し、一方で軸間に向かっている dxy, dyz, dzxはそれに比べて安定

化される。その結果、5重に縮退していた d準位は、2重に縮退した eg軌道と 3重に縮

退した t2g軌道に分かれる。2 つの準位の分裂の大きさは通常 10Dq, 等で表される。

正四面体配位では e, t2軌道のどちらも配位子に向いていないので、10Dq(Tg)は正八面

体配位よりも小さくなり、正八面体配位の 10Dq(Oh)の約 4/9である[9-10]。 

また、正八面体配位では図中赤矢印方向に歪むことにより、dz
2配置の電子と z 軸上

の 2個の陰イオンとの間の静電的反発エネルギーが減少する。一方で、八面体の体積を

保つために xy 平面上の陰イオンが八面体の中心に近づくため、dx
2-y2配置の電子と xy

平面上の陰イオンの間の静電的反発エネルギーは増加する。その結果、eg準位は二つに

分裂し、eg準位に奇数個の電子がある場合(d4および d9)に2(Oh)だけ安定化される。こ

うした変形による安定化効果がヤーンテラー効果と呼ばれている。結晶中の全ての八面

体が変形を受けるので、全体の歪みエネルギーを最小化するために全ての八面体の歪み

方向が揃い、結果として立方晶から正方晶などへの結晶対称の変化が起こる。一方で、

dxy, dyz, dzxの軌道は酸素の中間に位置するため影響は小さい。正四面体配位では、e, t2

軌道のどちらも配位子に向いていないのでヤーンテラー効果も小さくなり、2(Oh)は

2(Td)よりも小さくなる[8]。 

以上より、全ての Mn イオンが一度ヤーンテラーイオンを経由する 1.25 充放電条件

下でも Li2MnSiO4 が良好なサイクル特性を示したという実験事実、また四面体配位で

のヤーンテラー効果は小さいという事実から、ヤーンテラー効果ではない別の影響によ
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り、Li2MnSiO4のサイクル特性が悪化していると考えた。次に、XANESにより局所構

造の解析を行った。 

Fig.4-2 に、充放電前、および 1.5 Li 充放電条件で 1 回、および 10 回充放電後の

Li2MnSiO4の Mn K 吸収端 XANES スペクトルを示す。充放電前と充放電後でスペク

トルの形状に変化があるが、これは充放電により局所構造に何かしらの変化があったこ

とを示唆している。Fig.4-3に 1～3サイクル目までの充放電曲線を示す。1サイクル目

の充電曲線が 2,3サイクル目の充電曲線と形状が異なるが、この結果も一回目の充電時

に構造変化が起きていることを示唆している。また、1 サイクルの放電容量が 2～5 サ

イクル目よりも大きかった。原因は明らかではないが、不可逆な反応が起きていること

が推察される。 

 ここで、XRDにより充放電過程での構造の変化を評価した。1.25 Li充放電条件で 1

回充放電後、5回充放電後後のサンプルを作成し、XRDにて評価を行った。1.25 Li充

放電条件での充放特性評価結果を Fig.4-4に示す。1.5 Li充放電条件時と同様に、1回

目の充電曲線が 2 サイクル目以降の充電曲線と異なっていた。Fig.4-5 に充放電過程に

おける XRDパターンを示す。充放電試験にて正極材料とバインダー(テフロンとカーボ

ンの混合物)を混合するため、充放電後のピークにはバインダーのピークが観察される。

充放電前の Li2MnSiO4の結晶は空間群 Pmn21()に帰属された[11,12]。1回目の充電時

にシリケートのピークは消失した。放電することにより、充放電前と比較してピークは

小さくなるものの、元の状態に戻った。充放電を繰り返すとピークは更に小さくなり、

5 回充放電時にはほぼ全てのピークが消失した。このように、Mn 系では充放電過程で

ピークが消失してしまうため、Fe 系のような充放電過程における構造の変化を詳細に

調査した例がない。 

 ここで、より詳細な情報を得るために、米アルゴンヌ研究所のシンクロトロン X 線

を用いて評価を行った。Fig.4-6 に、Cu-Kのに換算し、2を算出して作成した

HE-XRDパターンを示す。5回放電後において、実験室用の装置を用いて測定した際は

観察できなかったピークを確認することができた。また、5回充放電後のピーク位置は、

充電前のものと同様であった。この事から、Li2MnSiO4では充放電後も当初の構造であ

る Pmn21()を維持していることが明らかになった。一方で、シンクロトロンを用いて

測定しても 5回充電後の XRDパターンにはピークを確認することができなかった。こ

れは、充電時に大きく構造が歪んでいることが示唆している。 

 Fig.4-7に-Li2MnSiO4の構造を示す。MnO4と SiO4が交互にジグザグに並び、層を

形成している。この層間を Liイオンが 2次元的に拡散することになる。Liイオンが脱

離していくにつれ、負に帯電している MnO4-SiO4層同士の静電反発が強くなることが

推測され、層間の静電反発を抑えるために、空いた Li サイトに Mn が移動することが

考えられる。その結果、周期的な構造は大きく崩れ、充電時の XRDパターンにピーク

が観察されなかったのだと考えられる。また、Leeらは、シミュレーションにより全て
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の Liイオンが抜けるとMnO4-SiO4層は剥離するとの計算結果を示している[13]。 

 Li2MnSiO4に関しては、1 Li以上の充放電を得ることができない、充放電中に XRD

パターンが観察されなくなってしまい充放電過程の構造変化を解析できないといった

理由から、充放電過程における構造変化に関する報告が少ない。一方で、Li2FeSiO4に

関しては充放電過程における構造変化、特に 1サイクル充電時の構造変化に関して数多

くの報告がなされている[14-18]。Maseseらは、1/50 Cレートという非常に遅い条件で

充電を行うことにより、1 回目の充電過程において、初期の単斜晶 P21/n 構造から約

50%の Li イオンと Fe イオンのカチオンミキシングを伴って斜方晶 Pnma 構造に変化

すると報告している。放電後も元の構造には戻らず、Liと Feがカチオンミキシングし

たままの状態である斜方晶 Pmn21に変化するとしている[15,16]。Armstrongらも、充

放電後に初期の P21/n構造から Pnma構造に変化すると説明している[18]。これらの背

景から Li2MnSiO4 に関してもカチオンミキシングは起こる可能性があるが、結晶構造

が変化する場合は XRDパターンに変化が現れるはずである。Fig.4-8に Li2FeSiO4の 1 

Li充電後の XRDパターンを示すが、P21/n構造と Pnma構造とで異なるパターンを有

していることが分かる。Fig.4-6に示すように、Li2MnSiO4では、1回充電時の XRDパ

ターンには、充放電前のLi2MnSiO4と同じ位置に小さなピークが観察された。1.25Li 充

電条件であるので、残存している Li2MnSiO4のピークが観察されたものと推測される。

充電された Li2MnSiO4 のピークは確認できないため、1 回充電時の結晶構造の変化は

結論付けられないが、充電電位が変化していること、Fig.4-2 の XANES スペクトルの

形状が変化していることからも微細構造においては変化しているものと推測される。 

 再度、Fig.4-2の XANESスペクトルの考察に移る。Fig.3-28の結果から、1.5 Li条

件下での 10 サイクル充放電時には構造の崩壊が始まっていると思われる。Fig.4-2 の

XANESスペクトルではこの崩壊過程の構造変化が観察されているものと思われる。1.5 

Li 条件下での 10 サイクル充放電後のサンプルの HE-XRD パターンが得られるとより

詳細な考察ができると思われるが、測定することができてない。Fig.4-2 右側の図は、

6537 eV付近のプレエッジスペクトルを拡大した図である。プレエッジピークが観察さ

れているが、プレエッジピークがあることは、Mnが正四面体配位位置に配位している

ことを示している。各種 Mn 酸化物の正四面体配位、正八面体配位における Mn K 吸

収端 XANES スペクトルを Fig.4-9 に示す[19]。四面体配位構造を持つ Mn7+O4だけ鋭

いプレエッジピークを有していることが分かる。 

ここで、四面体配位のみプレエッジピークを有する理由を説明する。Fe、Mnの電子

配置を Fig.4-10 に示す。どちらも 1s～3p 軌道まで埋まっているが、1s→3d 遷移は禁

制であるため、XANES スペクトルのメインピークは 1s→4p 遷移のピークである。1s

→4p 遷移のピークよりも低エネルギー側に現れるプレエッジピークは 1s→3d 遷移の

ピークである。Fig.4-11に四面体配位、八面体配位の指標表を示す。図から、正四面体

配位には p-d 軌道の重なりがあるため、p-d 軌道間の電子の遷移が可能になる[20]。結
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果として、空いた 3p軌道において、1s→3p許容遷移が起こる。そのため、Mnが四面

体配位を取る場合だけ、プレエッジピークが観察される。 

 Fig.4-2 において、充放電を繰り返すごとにプレエッジピークが小さくなっているこ

とが分かる。これは、四面体対称性が崩れていることを示唆している。Fig.4-12に同様

の方法で得られた Li2FeSiO4 の Fe K 吸収端 XANES スペクトルを示す。図から、

Li2FeSiO4では 10 回充放電後も四面体構造を保っていることが分かる。これらの結果

から、10 回放電時に Li2FeSiO4では四面体構造を保っているものの、Li2MnSiO4では

四面体対称性が崩れてしまっていることが示唆された。Fig.4-13 に Li2MnSiO4 と

LiMnPO4の Mn K 吸収端 XANES スペクトルを示す。LiMnPO4中の Mn イオンは正

八面体配位位置に位置しているが、10回放電後の Li2MnSiO4のMn K吸収端 XANES

スペクトルは似通っていることが分かる。これらの結果から、充放電過程で Mnイオン

が四面体位置から八面体位置に移動していることが示唆された。 

Li2MnSiO4 で四面体位置から八面体位置への遷移金属イオンの移動が観察され、

Li2FeSiO4では観察されなかった原因は、配位子場理論で説明できる。Table 4-2に 3d

元素の結晶場による安定化エネルギーを示す[7]。OSPE (Octahedral Site Preference 

Energies)が大きいほど正八面体選択性が強くなる。表からは、特に d3の八面体選択性

が強く、d0, d5, d10は四面体配位安定であることが分かる。Li2MnSiO4、Li2FeSiO4の充

放電に関わるイオンでは、八面体選択性の大きい d3 は Mn4+、四面体選択性の大きい

d5はMn2+、Fe3+である。 

これまでの結果を踏まえ、Li2MnSiO4が 1.25 Li充放電条件下ではサイクル特性が良

好で、1.5 Li 充放電条件下ではサイクル特性が悪かった理由を考察する。1.5 Li充放電

条件下では、充電時に約半分の Mn イオンが八面体配位選択性を有する d3イオンであ

り、更に約 3/4 の Li イオンが脱離したために、系中が酸素リッチになったために、四

面体位置から八面体位置への移動が起こってしまったのだと思われる。3/4の Liが脱離

したことが層間を不安定にしたために不可逆な構造変化が起こるという仮説も考えら

れるが、Li2FeSiO4では 1.5 Li脱離する条件下でも 20サイクルの間安定的であったの

で、Li 脱離による層間の不安定化よりも、八面体選択性イオンである Mn4+(d3)の割合

が増えたことの方が、影響が大きかったものと推測できる。 

以上の結果から、Li2MnSiO4 が Li2FeSiO4 と比較してサイクル特性が劣る原因は、

Mn3+ヤーンテラーイオンの影響ではなく、八面体選択性イオンである Mn4+(d3)を充電

過程で生じるため、八面体サイトへのMnの移動が起こるためであると思われる。 
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4.4 まとめ 

 シンクロトロン X 線を用いて得られた XRD パターンでは、1.25 Li 充放電条件下

における Li2MnSiO4の構造変化を確認することができなかった。 

 しかしながら、充電時のサンプルの XRD パターンでは全てのピークが消失するの

で、カチオンミキシング等により周期構造が大きく崩れていることが推測される。 

 XANESにより、Li2MnSiO4では四面体配位から八面体配位に変化していることが

示唆された。一方で Li2FeSiO4では充放電後も四面体配位は保たれていた。 

 配位場理論を用いて、Li2MnSiO4と Li2FeSiO4のサイクル特性の違いを考察した。

Li2MnSiO4 が Li2FeSiO4 と比較してサイクル特性が劣る原因は、Mn3+ヤーンテラ

ーイオンの影響ではなく、八面体選択性イオンであるMn4+(d3)を充電過程で生じる

ため、八面体サイトへのMnの移動が起こるためであることが示唆された。 

 

第 4章では、XRD、XANES等を用いて、充放電過程の局所構造を解析することによ

り、Li2MnSiO4の劣化メカニズムの解明を行った。1回目の充電時の電位変化に関して

は、構造解析までには至らなかった。今後詳細に解析していく必要がある。また、XANES

を用いた局所構造解析によって、Li2MnSiO4の劣化は 1 Li 以上充放電した時の Mn4+

イオンの八面体サイト選択性による Mn イオンの正四面体から正八面体への移動によ

る構造変化が原因であることが示唆された。第 5章では本知見を用いて、組成制御等に

よる Li2MnSiO4の崩壊抑制を検討した内容を記述する。 
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Fig.4-1 八面体配位、四面体配位における d軌道 
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Fig.4-2 1.5 Li充電条件で充放電した Li2MnSiO4のMn K吸収端 XANESスペクトル 

(a) 充放電前、(b)1回充放電後、(c)10回充放電後 
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Fig.4-3 1.5Li充放電条件での 1～3サイクルの充放電曲線 

(a)1サイクル目、(b)2サイクル目、(c)3サイクル目 

点線：充電曲線、実線：放電曲線 
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Fig.4-4 1.25Li充放電条件での 1～5サイクルの充放電曲線 

点線：充電曲線、実線：放電曲線 
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Fig.4-5 1.25 Li充放電過程における Li2MnSiO4の XRDパターン 

(a) #1 PTFE、#2 アセチレンブラック、 (b) 充放電前 

(c) 1回充電後、(d) 1回充放電後、(e) 10回充放電後 
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Fig.4-6 シンクロトロン光を用いて測定した 1.25 Li充放電過程における 

Li2MnSiO4の充放電過程におけるHE-XRDパターン 

= 0.1078Åから = 1.5418Å (Cu-K)に変換 

(a) #1 PTFE、#2 アセチレンブラック、 (b) 充放電前 

(c) 1回充電後、(d) 1回充放電後、(e) 5回充電後、(f) 5回充放電後 
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Fig.4-7 -Li2MnSiO4の構造 
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Fig.4-8 Li2FeSiO4の 1 Li充電時の XRDパターン 

P21/n (上)、Pnma (下) [15] 
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Fig.4-9 正四面体配位と正八面体配位でのMn K吸収端 XANESスペクトル [19] 
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Fig.4-10 Fe, Mnの電子配置と電子双極子遷移の選択律 
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Fig.4-11 四面体配位、八面体配位の指標表 
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Fig.4-12 1.25 Li充電条件で充放電した Li2FeSiO4の Fe K吸収端 XANESスペクトル 

(a) 充放電前、 (b)10回放電後 
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Fig.4-13 Mn K吸収端 XANESスペクトル 

(b) Li2MnSiO4充放電前、(b) 1.5 Li充電条件で 10回放電後 

(c) LiMnPO4 10回放電後 
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第 5章 組成制御による Li2MnSiO4の構造崩壊の抑制 

 

5.1 はじめに 

 第 4章において、XRD、XANES等を用いて、充放電過程の局所構造を解析すること

により、Li2MnSiO4の劣化メカニズムの解明を行った。Li2MnSiO4の劣化は 1 Li以上

充電した際に生じる Mn4+イオンの八面体サイト選択性による、正四面体から正八面体

への構造変化が原因であることが示唆された。第 5章では本知見を用いて、組成制御に

よる Li2MnSiO4の崩壊抑制を検討した。 

  

5.2 実験方法 

5.2.1 Li2MnSiO4の崩壊メカニズムと組成制御方針 

Fig.5-1 に Li2MnSiO4 の崩壊メカニズムの仮説イメージ図を示す。Li イオンは

MnO4-SiO4層間に位置し、充電前は負に帯電しているMnO4-SiO4層間をつなぐピラー

としての役割も果たしている。充電が進むにつれて Liが脱離し、層間 Liサイトが空隙

になっていくが、同時にMnの価数が 2価から 3価、4価に変化していき、MnO4-SiO4

層の負の価数も減少していく。全ての Liイオンが抜けるとMnO4-SiO4層の帯電はゼロ

になる。Lee らは、Li イオンが完全に抜けると MnO4-SiO4層が剥離することをシミュ

レーションにより示している[1]。また、MnO4-SiO4層間の結合を保ってきた Liイオン

が減少していくに従い、層構造を維持するために Li サイトへ Mn イオンが移動してい

くことが考えられる(四面体サイトにおけるイオン半径はそれぞれ Li+が 0.59 Å、Mn2+

が 0.66 Å、Mn4+が 0.39Å、Si4+が 0.26Åである)。また、Mnの価数は 1 Li以上の充

電により、2 価から八面体選択性の 4 価になり、更に充電時における MnO4-SiO4層間

は酸素過剰な状態である。そのため、MnがMnO4-SiO4層間から Liサイトに移動する

過程において、四面体配位位置から八面体配位位置に移動してしまうのではないかと考

えている。放電により八面体配位位置から四面体配位位置への再度の移動は一部で起こ

るとは思われるが、不可逆な反応を誘発すると推測している。 

そこで、本章では Fig.5-2の組成制御方針に従って、各種組成制御を行った。具体的

には下記のような検討を行った。 

① イオン半径の大きい Naイオン、Kイオンによる Liサイトの置換 

目的：MnO4-SiO4層間を広くすることにより、層間においてMnが隣のMnO4-SiO4層

の酸素と八面体サイトを取らないようにする 

② Siを Alで置換し、Li過剰にすることにより層間 Liイオン数を増加、②またはMn

サイトを Liイオンで置換 

目的：Mnイオンの Liサイトへの移動を防ぐ 

 充電時にMnイオンが Liイオンサイトに移動することを防ぐために、あらかじめ Li
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が過剰な組成とすることにより、充電時のMnO4-SiO4層間の空の Liイオンサイトの数

を減少する方法が考えられる。Fig.5-3に、Li過剰状態の構造のイメージ図を示す。本

論では、Fig.5-3 上図は、Si の一部を Al で置換することにより、電荷補償のための過

剰な Li が層間に入ることを想定した図である。この場合、Li は LiO4 と AlO4間に稜

共有する形で導入されると推測される。一方で、Fig.5-3下図はMnの一部を Liで置換

することにより Li過剰とし、電荷補償を Siの一部を Pで置換することにより行ってい

る。この場合、充電時に Liイオンが優先して空の Liイオンサイトに移動することを想

定している。置換量を 0.125とし、Li2.125Mn(Si0.875,Al0.125)O4、および Li2(Mn0.875Li0.125) 

(Si0.875,P0.125)O4を作製した。 

③ 2価イオンによる Liサイトの置換 

目的：2価イオンと負に帯電したMnO4-SiO4層との静電作用による層間の安定化 

 層間の Li イオンの一部を 2 価のイオンに置換することにより、充電時に 2 価イオン

が MnO4-SiO4層間を支えるピラーとしての役割を果たすことが考えられる。イメージ

図を Fig.5-4に示す。置換量を 0.0625とし、(Li1.875, A0.0625)MnSiO4を作製した(A = Mn, 

Fe, Cu, Zn) 

 

5.2.2 カーボン源同時添加法による各種組成検討 

本章で用いた原料を下記にまとめる。 

Li源：LiNO3 (関東化学) 

Na源：NaNO3 (和光純薬工業) 

K源：KNO3 (和光純薬工業) 

Mn源：Mn(NO3)2・6H2O (関東化学) 

Fe源：Fe(NO3)3・9H2O (関東化学) 

Cu源：Cu(NO3)2・3H2O (和光純薬工業) 

Zn源：Zn(NO3)2・6H2O (和光純薬工業) 

Si源：コロイダルシリカ (日産化学) 

Al源：Al(NO3)3・9H2O (和光純薬工業) 

P源： 精製リン酸(75%) (下関三井化学)  

原材料濃度：シリケート換算 50 g/L  

カーボン源：グルコース(群栄化学)、100 g/L 

噴霧熱分解、ボールミル、熱処理条件は第 3章の条件と同じである。噴霧熱分解温度

は 600℃、焼成温度は 700℃とした。各試料中の構成結晶相は XRDで同定した。また、

第 3章と同様の条件で充放電特性を評価した。 
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5.3 結果と考察 

5.3.1 Naイオン、Kイオンによる Liサイトの置換 

 Fig.5-5 に Na で Li サイトを置換した(Li2-xNax)MnSiO4の XRD パターンを示す。

15-18°、および 34-38°の領域を拡大した図も示した。x=0.125の時、Na置換するこ

とにより層間が広がっていることが観察された。一方で、x=0.25 の時は、層間距離が

x=0.125と同等の相と、更に層間が広い相の二つの層が観察された。x=0.5の時は、層

間が広くなった一相のみ観察された。x=0.25 のように相が二つに分かれた原因は明ら

かになっていないが、目的であった層間の拡大には成功した。Fig.5-6 に得られた試料

の充放電特性を示すが、Na 置換することによりサイクル特性だけでなく、初期の容量

も落ちてしまった。これは、Li の拡散経路に Li(0.59Å)よりも大きい Na(0.99Å)が置

換されると、リチウムイオンの拡散経路を阻害してしまうためであると考えられる。ま

た、Fig.5-7 に示すように、イオン半径の大きく異なるイオンで置換することにより、

局所的にリチウムの拡散経路がゆがんでしまったことも考えられる。また、イオン半径

が Na イオンよりも更に大きい K(1.37Å)に関しても同様の検討を行ったが、ピークシ

フトが観察されなかった。Liサイトへの置換が上手く行えなかったと判断した。 

層間を広くし、Mn イオンの移動距離を物理的に長くすることにより Mn イオンの

Li サイトへの移動を妨げることを目的として組成置換を行ったが、Li イオンよりも大

きいアルカリイオンが充放電時の Li イオンの拡散を妨げることが示唆され、想定した

効果を得ることはできなかった。 

 

5.3.2   Mnイオンの Liサイトへの移動抑制 

充電時においてMnイオンが Liイオンサイトに移動することを防ぐために、あらか

じめ Liを過剰とする方法を検討した。Fig.5-2に示すように、置換量を 0.125とし、

Li2.125Mn(Si0.875,Al0.125)O4、および Li2(Mn0.875Li0.125) (Si0.875,P0.125)O4を作製した。

Fig.5-8に得られた試料の XRDパターンを示す。ピークシフト等、大きな変化は見ら

れなかった。四面体サイトにおけるイオン半径は、それぞれ Li+が 0.59 Å、Mn2+が 0.66 

Å、Si4+が 0.26Å、Al3+が 0.39Å、P5+が 0.31Åである。Li2(Mn0.875Li0.125) (Si0.875,P0.125)O4

では、Mn2+をイオン半径の小さい Li+イオンで、Siをイオン半径の大きい Pで置換し

ているため、効果が相殺されピークシフトが確認されなかった可能性がある。一方で、

Li2.125Mn(Si0.875,Al0.125)O4では、Liを過剰に導入し、Siをイオン半径の大きい Alで置

換しているため、低角側へのピークシフトが想定される。組成分析等の詳細な分析を行

うことにより、置換が起こっているかどうか確認する必要がある。 

Fig.5-8に 1.5Li充放電条件下におけるサイクル特性評価結果を示す。無置換品と置

換品を比較して、有意な差が得られなかった。組成制御ができていない可能性があるの

で、詳細な検討をするために組成分析や置換サイトの同定を行う必要がある。 
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5.3.3   2価イオンによる Liサイトの置換 

 Fig.5-4に示すように、充電時に 2価イオンがMnO4-SiO4層間を支えるピラーとして

の役割を果たすことを想定し、層間の Li イオンの一部を 2 価のイオンに置換すること

を検討した。電気的に不活性な Zn、本実験の電位範囲内では充放電に関与しない Cu、

および充放電に関与する可能性のある Mn, Fe を選択し、置換量を 0.0625 として、

(Li1.875, A0.0625)MnSiO4を作製した(A = Mn, Fe, Cu, Zn)。得られた試料の XRDパター

ンを Fig.5-10に示す。(Li1.875, Fe0.0625)MnSiO4を除いて、シリケート単相を得ることが

できた。(Li1.875, Fe0.0625)MnSiO4では Feが還元することを防ぐため、焼成条件を 500℃

10時間としたが、シリケート相を得ることができなかった。Fig.5-11に 1.25 Li充放電

条件下におけるサイクル特性評価結果を示す。(Li1.875, Fe0.0625)MnSiO4は XRD ではシ

リケート相を確認できなかったが、充放電特性を示した。アモルファスなシリケート相

が得られていることが考えられる。サイクル特性は他サンプルと比較して劣っていた。 

Fig.5-11 から、Li の一部を Mn で置換することによりサイクル特性が向上したこと

が分かる。一方で、Zn、Cu で置換した試料ではサイクル特性に効果はなかったため、

Mn置換によりサイクル特性が向上した原因は 2価イオンがピラーとして働いたためで

はないと考えられる。また、八面体選択性はMn2+と Zn2+は共に 0であり、四面体配位

選択性を有するため、層間の四面体配位安定な 2価イオンがサイクル特性に影響を与え

たためでもないと考えらえる。残る可能性として、Li サイトに置換された Mn も充放

電時に酸化還元されたことが考えられる。Table 5.1に充電前、および充電後の残存 Li

量、および各価数の Mn 量を示す。Li サイトに置換された Mn が酸化還元に寄与され

たとすると、八面体選択性の大きい Mn4+の生成が 0.25 から 0.1875 に減少する。各

Mn イオンの価数を測定することができていないので断定的なことは言えないが、Li

サイトへのMn置換により、Li2MnSiO4の構造崩壊に決定的な影響を与えるMn4+の生

成を抑えることができたため、サイクル特性が向上したものと考えられる。  
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5.4 まとめ 

 層間を広くするためにイオン半径の大きいイオンにより置換を行った結果、Liイオ

ンの拡散経路が阻害され、初期容量、サイクル特性共に悪化した。 

 Mnイオンの Liサイトへの拡散を防ぐために Li過剰な組成を検討したが、効果を

確認することができなかった。組成制御ができていない可能性があるので、より詳

細な検討をするために組成分析や置換サイトの同定を行う必要がある。 

 2 価イオンのピラー効果を想定して、2 価のイオンを層間に導入することを試みた

が、Zn、Cu等の充放電に関与しない 2価のイオンでは置換効果が確認できなかっ

た。 

 一方で、Li を Mn で置換することによりサイクル特性が向上した。これは、過剰

なMnが充放電に寄与することにより、Li2MnSiO4の構造崩壊に決定的な影響を与

える Mn4+の生成を抑えることができたため、サイクル特性が向上したものと考え

られる。 

第 5章では、MnO4-SiO4層間を広くする、Mnイオンの Liサイトへの拡散を防ぐ、層

間に 2 価イオンを導入するという 3 つの方針に従って組成制御を検討した。その結果、

充放電に寄与する Mn 過剰な組成にすることにより、Li2MnSiO4 のサイクル特性を向

上することができる可能性を見出すことができた。 

 

5.5 参考文献 

[1] H. Lee, S. D. Park, J. Moon, H. Lee, K. Cho, M. Cho, S. Y. Kim, Chem. Mater. 26 

3896-3899 (2014) 
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Fig.5-1 Li2MnSiO4崩壊メカニズムの仮説 
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Fig.5-2 Li2MnSiO4の組成制御方針 

  



124 

 

 

 

 

Fig.5-3 Li過剰にすることにより、Mnイオンの Liサイトへの移動を抑制 

 

 

 

Fig.5-4 Liを 2価イオンで置換した際の充電時のイメージ図 
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Fig.5-5 (Li2-xNax)MnSiO4の XRDパターン 

(a)0, (b)0.125, (c)0.25, (d)0.5 
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Fig.5-6 (Li2-xNax)MnSiO4のサイクル特性 

x=(a) 0, (b) 0.125, (c) 0.25 

 

 

 

 

Fig.5-7 イオン半径の大きいイオンによる Li拡散の阻害メカニズム 
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Fig.5-8 得られた試料の XRDパターン 

(a) Li2MnSiO4, (b) Li2(Mn0.875Li0.125) (Si0.875,P0.125)O4, (c) Li2.125Mn(Si0.875,Al0.125)O4 
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Fig.5-9 1.5充放電条件下におけるサイクル特性 

(a) Li2MnSiO4, (b)Li2(Mn0.875Li0.125) (Si0.875,P0.125)O4 

(c)Li2.125Mn(Si0.875,Al0.125)O4 
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Fig.5-10 (a) Li2MnSiO4、および(Li1.875, A0.0625)MnSiO4の XRDパターン 

A = (b) Mn, (c) Fe, (d) Cu, (e) Zn 
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Fig.5-11 (Li1.875, A0.0625)MnSiO4の 1.25充放電条件下におけるサイクル特性 

A = Mn, Fe, Cu, Zn 
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第 6章 インターカレーション系正極材料の設計指針 

 

第 6章では、本論文で得られた知見をまとめると共に、今後の正極材料の将来動向に

ついての考えをまとめる。 

 以下に、本論文で得られた知見、および今後の正極材料開発においてどのような示唆

が得られたのかをまとめる。 

1) カーボン同時添加法により、大量生産が可能な手法で 10-20 nm の微細な

Li2MSiO4-C複合体を作製することができた。更に、得られた複合体の表面カーボンは

親水性であったため、複合体内部まで電解液が浸透することが可能になり、特徴的な複

合体構造を最大限に活かすことができた。 

⇒今後も、新たに低伝導性の電極材料が開発されるものと思われる。今回得られたカー

ボンの相の中にナノサイズの電極材料が分散した”海島構造”は、低伝導性材料の改善

手法として共通の解決方法と成り得る可能性がある。このようなマトリックス構造にお

いては電解液の浸透が重要な課題となることも示唆された。 

2) XANESのプレエッジピークを観察することにより、Li2MnSiO4の崩壊メカニ

ズムは Mn3+ヤーンテラー効果による構造歪みではなく、八面体選択性 の Mn4+イオン

が充電過程で生成し、Mnイオンが四面体配位から八面体配位に移動することが原因で

あることを明らかにした。 

⇒正極材料に対して、初めて配位子場理論の考え方を導入した。今後も 1化学式から 1 

Li 以上のリチウムを取り出す正極材料が開発の主流となると思われる。配位子場理論

に基づくホスト構造の安定化は、正極材料の開発指針を策定するに当たり、重要な考え

方になると思われる。 

3) Mn過剰な組成とすることにより、Mn4+の生成量を抑え、サイクル特性を向上

することができた。 

⇒今後も遷移金属の2価から4価までの酸化還元を利用した高容量正極材料の開発が進

むものと思われる。1化学式中に 1 Li以上の Liを導入することは必須の考え方となる

が、1 Li以上引き出す材料系の共通の課題はサイクル特性である。一部の機能を犠牲に

してでも、安定化のために組成置換をするという発想は、組成の設計指針として持って

おくべき考え方である(本論文では充放電に関わるリチウムイオンを犠牲にて、過剰な

Mnを導入した)。 

ここで、負極材料と比較して正極材料には高容量材料が存在しない理由をまとめる。

正極ではリチウムイオンが正極材料中に挿入脱離されると同時に、遷移金属も酸化還元

される。一方で、負極ではリチウムイオン自体が酸化還元される。ここに、正極と負極

の容量の差異が生じる。正極では必ず酸化還元対となる遷移金属が必要であり、更にイ

ンターカレーションするためのイオン拡散経路として酸素骨格が必要となる。一方で、
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負極ではリチウムが直接酸化還元するため、酸化還元対は必要ない。例えば、負極材料

の中で最も理論容量が高い材料は Si負極であるが、Liイオンが挿入されるのではなく

Li-Si 合金の形成を伴いながら内部まで Li が侵入していく[1]。理論容量は約 4200 

mAh/gであり、正極材料と比較して各段に大きな値となる。 

 以上の理由から、正極材料においてインターカレーション系材料を用いている限り、

負極と同等の容量を得ることは困難である。しかしながら、正極材料の重量は既に電池

セル全体の 40%以上に達しており、正極材料のエネルギー密度の向上は必須課題であ

る。インターカレーション系において容量を向上させるためには、(1) 遷移金属に対す

る出し入れ可能な Liの量を増加する、または(2)構造骨格を単純化するかのいずれかの

方法しかない。構造骨格が最も単純な系は LiMO2に代表される層状化合物である。近

年、Li2MO3-LiMO2系(M = Mn, Fe, Co, Niなど)固溶体が注目されている。LiMO2と同

様の層状岩塩型構造であり、1 Li以上の理論容量密度を目指した系で、高容量正極材料

として注目をされている。Li2MnO3の理論容密度は 344 mAh/gであるが、不活性であ

る。他方、LiMO2は活性であるが、その理論容量密度は 280 mAh/gである。そこで両

者を固溶体化して、Li2MnO3 の高容量を活かしつつ、後者の高活性な性質を利用でき

ないかという考えが提案された。既に 250 mAh/g以上の高容量を有する固溶体材料の

報告は成されている[2-4]。また、ポリアニオン系においては、本論文で研究したシリケ

ート系材料が代表的な候補となる。 

 一方で、インターカレーション系を除くと、コンバージョン系、および硫黄が可能性

のある正極材料として研究されている。コンバージョン系は Li と遷移金属の間で酸素

やフッ素が酸化還元の過程でやり取りされる系であり、例えば Co ドープされた Li2O

正極材料の理論容量密度は 800 mAh/g程度に達し、既存の正極材料と比較して高い理

論容量密度を有する。Coドープされた Li2O正極材料は 2014年に東京大学水野教授ら

グループらにより初めて報告されたが、既に 200 mAh/g以上の放電容量を示した報告

が成されている[5]。また、硫黄正極材料では、多硫化することによりリチウムイオン

が正極材料中に吸蔵されている。この場合は硫黄の価数が変化する。理論容量は 1672 

mAh/g にも達する。コンバージョン系、硫黄共に、インターカレーション正極材料の

中で最も高い理論容量を有するシリケート系材料(330 mAh/g)よりも格段に高い理論容

量密度を持つ。しかしながら、コンバージョン系は充放電過程の体積変化が大きいため

サイクル特性が悪い、硫黄は有機電解液系では多硫化リチウムが電解液へ溶出する、固

体電解質系では伝導性が非常に低いと言った課題があり実用化には至っていない。これ

らの材料系が実用化されるためには少なくとも 10年は必要であると推測される。 

 ここで、この数年間の固体リチウムイオン電池の開発動向を説明する。これまで、安

全性を高めた固体リチウムイオン電池の本格的な自動車への搭載は 2025年以降になる

と考えられてきた。しかしながら、近年の目覚ましい発展により、その時期が早まるこ

とが予測されている。固体リチウムイオン電池の開発が活発化した要因は以下の二つで
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あると考えている。 

1) 固体リチウムイオン電池の最大の課題は固体電解質の電子伝導性であったが、

2016 年に入り、東京工業大学菅野教授のグループが有機電解液の電子伝導性を超える

固体電解質の開発に成功した。 

2) 2013 年に米国がリチウムイオン電池の開発ロードマップを描いたが、その目

標は NEDO が 2025 年に達成するとした固体リチウムイオン電池の目標特性を、2018

年までに達成するという非常に高い目標であった。各ベンチャーがそれに追随した目標

を設定し、積極的に開発を進めた。更に、2015年後半からそれらのベンチャー企業が、

Boschやダイソンなどの資本力の大きい企業に買収され、大規模な投資が行われるよう

になった。 

 以上二つの理由から、固体リチウムイオン電池の開発は加速度的に進むと思われる。

固体リチウムイオン電池の実用化を見据えることができ始めると、これまで電解液系で

は困難であった材料系の開発も積極的に進められるものと思われる。はじめに図られる

のが正極材料の高電位化、および既に一部で実用されている Sn系、Si系負極材料の高

容量化である。続いて、10 年後の材料として先述のコンバージョン系、硫黄正極材料

の開発、負極ではデンドライドの課題が残されていた Li 金属や Li-Si 合金の開発も進

められるものと思われる。 

2010 年代後半から、固体リチウムイオン電池の実用化が一部で実現されると思われ

る。2020 年を見据えて、電池パック・モジュール重量の減少、負極材料の高容量化は

その可能性が見据えるものとなってきている。一方で、正極材料においては高電位化の

検討は進められているが、飛躍的にエネルギー密度を向上させることができる材料の実

用化には程遠い状況である。2025 年以降の手段として、コンバージョン系、硫黄正極

材料が注目をされ始めたという程度である。2025 年より前に硫黄正極材料、コンバー

ジョン系材料が一部で実用化される可能性はあるが、少なくとも今後十年はインターカ

レーション反応を中心とする酸化物正極材料設計の最適化により、エネルギー密度の向

上を図っていかなければならないと考えられる。 

ここで、今一度本論文で研究したシリケート系の考察を進める。今回明らかになった

ことは、10 nmレベルまで粒子を小さくしても内部抵抗は改善し切れず、放電の終点は

1.5 Vであった点である。内部抵抗を下げることにより、放電電位を上げる検討が必要

である。一方で、実用化レベルの電池とするためには放電の終点を 2.5 V程度まで向上

させる必要がある。内部抵抗の低減により放電電位の改善は可能ではあるが、1 Vもの

大きな変化を得るためには遷移金属を変える必要がある。Fig.6.1 に示すように、高電

位系として Ni、もしくは Co が候補となる[6]。これまでは有機電解液系の使用可能範

囲外である4.5 V以上の充電電位が必要だったので特性を得ることができていなかった

が、固体リチウムイオン電池では使用が可能となるし、シリケート系では 2サイクル目

以降の充電電位が低くなることが分かっているので、使用可能な領域で作動するものと
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思われる。更に、Co, Niは d電子数がそれぞれ 7, 8個であるので、4価まで酸化され

ても d 電子数が 5, 6 個であり、Table.4-2 に示すように四面体で安定なイオンである。

充電時には層間のリチウムイオンが少なくなり、八面体配位への転移が有利な環境とな

るため、充電下において四面体配位安定性イオンであることは大きな利点となる。また、

遷移金属の 2価から 4価の酸化還元を利用する系で平均電位を上げるためには、3価か

ら 4価の酸化還元反応の割合を増やすことが有効である。例えば、1.5 Liの充放電を目

指す場合には、Li2MSiO4の遷移金属の内 0.25分を充放電に関与しない 2価のイオンに

より置換することで達成することができる。候補は四面体配位安定である Zn2+が第一

の候補、続いて Mg2+等が候補となる。また、反応に寄与しない 2 価イオンを結晶構造

中に均一に導入することができれば、付随的な効果が得られる。充電時には、粒子表面

のリチウムイオンが先に離脱し、粒子表面近傍は完全にリチウムイオンが脱離した領域

となることが推測される。一方で、酸化還元に寄与できないイオンが系中に均一に存在

すると、その電荷を補償するために一部リチウムイオンがその周辺に止まる必要があり、

系全体にリチウムイオンが均一に残ることが想定される。その結果、局所的に構造が崩

壊することを防ぐことができる可能性が出てくる。 

本論文では Li2MnSiO4の可能性を追い求めてきたが、充電時に生じる 4 価の Mn イ

オンが八面体配位安定性イオンであり、構造崩壊の決定的な要因になっていることが明

らかになった。2価から 4価の酸化還元を期待した高容量正極材料であるシリケート系

において、この欠点は補い難い欠点である。今後、シリケート系材料の実用化を目指す

のであれば Co もしくは Ni の系を追い求めるべきであると思われる。また、酸化後の

遷移金属の配位安定性は、シリケート系に限らず高容量型の正極材料の開発においては

重要な指針になると思われる。 

最後に、インターカレーション系の高エネルギー密度正極材料開発において、材料設

計時に持つべき着眼点を以下にまとめる。 

1) 遷移金属に対する出し入れ可能な Liの量を増加させる。 

2) 正極材料の崩壊は充電時に起こることが一般的であるので、充電時の遷移金属イ

オンがその配位状態において安定な遷移金属を選ぶべきである。4 価のイオンが

その配位状態において不安定であるMnは、シリケート系の遷移金属としては好

ましくなかったと言える。 

3) 平均電位を上げるために、電位が高い方の酸化還元を全て利用できる組成とする。

シリケート系のように初期構造の遷移金属の価数が 2価の場合は、電気化学的に

不活性な 2 価イオンにより遷移金属を置換する。2 価イオンは配位安定なイオン

が好ましい。 

4) 電気化学的に不活性なイオンを均一に導入することにより、充放電時のリチウム

イオン濃度が粒子全体において均一になる。結果として、局所的な構造崩壊を防

ぐことができると考えられる。 
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5) 層状型等のリチウムイオンの拡散が二次元の系においては、充放電に寄与しない

過剰なリチウムイオンは、電子伝導性や安定性を高めるために他のイオンと置換

しても良い。層状系においては、本論文で検討したピラーの考え方などは重要な

考え方となる。(4)の考え方と同様に、ピラー置換元素は充放電中に動かないイオ

ンであることが好ましい。第 5章でナトリウムイオンがリチウムイオンの拡散を

阻害した可能性が示唆されたが、リチウムイオンの拡散を妨げないイオンを選ぶ

ことが必要である。 

6) 骨格は単純であるほど良い。有機電解液タイプのリチウムイオン電池においては、

ポリアニオン系の酸素放出をしないという特性は重要な利点となるが、固体リチ

ウムイオン電池が主流になってくると利点ではなくなる。リチウムイオンを過剰

に放出することを求められる高容量型の正極材料においては、ポリアニオン系は

安定な骨格を提供し得る系として引き続き重要な候補となると思われるが、層状

型のような骨格が単純な系の方が好ましい。例えば、現在検討が進められている

層状型の固溶体系などは理想的な候補となり得る。固溶体等、その他の正極材料

候補に対しても、(1)～(5)の考え方は応用できると思われる。 
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Fig.6-1 各遷移金属の充電電位[6] 
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第 7章 結論 

 

本章では、各章ごとの研究内容を総括し、併せて今後の課題をまとめた。 

本研究の目的は下記に要約される。 

1) 噴霧熱分解法を用いた 20 nm以下の微小な Li2MSiO4(M=Mn, Fe)の開発 

2) (1)で得られた微小なLi2MSiO4(M=Mn, Fe)の充放電特性を1 Li(167 mAh/g)以上の

高容量充放電条件下で評価し、そのサイクル特性を確認 

3) Li2FeSiO4と Li2MnSiO4の微細構造の評価と、Li2MnSiO4の劣化メカニズムの解明 

4) (3)で得られたメカニズムに従い、組成制御による Li2MnSiO4のサイクル特性の向

上 

 

第 1章「緒論」では、本論文の背景と目的、ならびに研究の方針を述べた。研

究の背景として、各種蓄電デバイスとその応用用途を比較し、高エネルギー密度化、高

出力化の双方が可能なリチウムイオン電池の必要性を述べた。リチウムイオン電池の更

なる高エネルギー密度化が正極材料の容量密度に律速されていることを説明し、各種正

極材料の特徴と課題を述べた。1ユニット中に 1 Li以上の 2 Liを有するシリケート系

Li2MSiO4 は次世代の高容量材料として注目されているが、著しく低い電子伝導性のた

め 1 Li 以上の充放電特性を達成した例が少ないことを述べた。更に、高電位型の

Li2MnSiO4はサイクル特性にも課題を抱えていることも指摘した。 

 

第 2章「噴霧熱分解法による Li2MSiO4(M=Fe,Mn)の合成」では、噴霧熱分解

法単一プロセスによるシリケート相の合成を試みた。Li2MnSiO4シリケート相を得るた

めには、Mn3O4がMnOに還元される必要があることが明らかにした。Mn3O4がMnO

に還元するためには、N2雰囲気下では 1000℃以上の温度とする必要がある。粒成長を

防ぐためにより強い還元雰囲気下とすることにより、還元反応の温度を下げる必要があ

ることが明らかになった。原料にカーボン源を含む酢酸塩を用いることにより、噴霧熱

分解過程における還元雰囲気を作り出すことができたため、900℃の噴霧条件でもシリ

ケート相を得ることができた。しかしながら、反応時間の短い噴霧熱分解法では全てを

シリケート相とするまでには至らず、不純物を多く含むものであった。また、マンガン

源とリチウム源の分解温度を揃えることにより、それぞれの反応性を高め、反応速度を

高めることができる可能性があることも示唆された。 
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第 3章「噴霧熱分解法による Li2MSiO4(M=Fe,Mn)-C複合体の合成」では、噴

霧熱分解法により前駆体を作製し、得られた前駆体に対して熱処理を行った。酢酸塩を

原料に用いた系で約 50 nm のシリケート粒子の合成に成功したが、原料の選択肢が少

ないため、硝酸塩を原料に用いた検討を中心に行った。カーボン非存在下(硝酸塩系)で

はシリケート相を得るために焼成温度を 800℃以上とする必要があるため、得られた粒

子は 100 nm以上に粒成長した。遊星ボールミルによる粉砕を試みたが、50 nm程度が

粉砕限界であった。一度粒成長したシリケート粒子を 10 nm レベルまで粉砕すること

は困難であるため、噴霧熱分解過程、焼成過程において粒成長を阻害することが必須課

題であることが明らかとなった。噴霧熱分解用原料溶液にカーボン源としてグルコース

を添加することを試みた結果、低温での単相合成が可能になり、更に残留カーボンが噴

霧熱分解過程、焼成過程において粒成長を阻害したため、10～20 nm の微細な粒子を

得ることができた。更に、噴霧熱分解過程で得られた表面カーボンは親水性官能基を有

しており、親水性電解液との濡れ性が改善した。得られた試料は、Li2FeSiO4 で 250 

mAh/g (1.5 Li)、Li2MnSiO4で 240 mAh/g (1.45 Li)の放電容量を有していた。既報の報

告では、Li2MnSiO4は 1.0 Liの充放電条件下でもサイクル毎に放電容量が悪化したが、

本論文の製法で作製した 10 nmレベルの Li2MnSiO4は 1.25 Liの高容量充放電条件下

でも良好なサイクル特性を有していた。粒子を10 nmレベルにまで小さくすることで、

充放電過程における膨張収縮の影響を緩和することができたため、高容量の充放電条件

下でも良好なサイクル特性を示したものと考えられた。Li2FeSiO4では 1.5 Liの充放電

条件下でも良好なサイクル特性を有していたが、Li2MnSiO4ではサイクル毎に放電容量

が低下した。既報の報告と同様に、Li2FeSiO4と比較して Li2MnSiO4のサイクル特性が

悪いことが明らかになった。 

 

第 4章「Li2MnSiO4の劣化メカニズムの解明」では、Li2FeSiO4と Li2MnSiO4

の充放電過程における局所構造を XANES 等により評価し、Li2MnSiO4 の劣化メカニ

ズムを検討した。HE-XRDにより、充放電を繰り返しても放電後の Li2MnSiO4の基本

構造は変化していないことが明らかになった。一方で、充電時には全てのピークが消失

したので、充電時の周期構造が大きく崩れていることも明らかになった。XANESによ

り、Li2MnSiO4 では充放電を繰り返すと Mn イオンの配位位置が四面体配位から八面

体配位に変化するが、Li2FeSiO4では充放電後も四面体配位は保たれていることが明ら

かになった。これらの結果と配位場理論から、Li2MnSiO4が Li2FeSiO4と比較してサイ

クル特性が劣る原因は、Mn3+ヤーンテラーイオンの影響ではなく、八面体選択性イオ

ンであるMn4+(d3)イオンを充電過程で生じ、Mnイオンが四面体サイトから八面体サイ

トへ移動するためであると考察した。 
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第 5 章「組成制御による Li2MnSiO4の構造崩壊の抑制」では、第 4 章で得ら

れた Li2MnSiO4 の劣化メカニズムを抑制するために各種組成制御を行い、得られた試

料のサイクル特性を評価した。MnO4-SiO4層間を広くする、Mn イオンと Li イオンの

カチオンミキシングを防ぐ、層間に 2価イオンを導入するという 3つの方針に従って組

成制御を検討した結果、層間の一部 Li イオンを Mn イオンと置換し、充放電に寄与す

る Mn イオンが過剰な組成とすることにより、Li2MnSiO4 のサイクル特性を向上させ

ることができた。Li イオンと置換した過剰な Mn イオンも充放電に寄与することによ

り、Li2MnSiO4の構造崩壊に決定的な影響を与えるMn4+の生成を抑えることができた

ため、サイクル特性が向上したものと考えられた。 

 

第 6章「インターカレーション系正極材料の設計指針」では、本論文で得られ

た知見をまとめ、インターカレーション系高エネルギー密度正極材料開発の材料設計時

に持つべき着眼点を整理した。また、これらに基づき今後の正極材料開発の方向性につ

いて述べた。 

 

第 7章「結論」では、研究内容をまとめ、今後の課題とともに総括した。 

本研究により明らかになった結果を通して、新たな検討課題も浮かび上がって

きた。以下にそれらを列記する。 

 

(1) カーボン量の低減化 

リチウムイオン電池において、導電性カーボンは充放電には直接関与しないため、カ

ーボン量が増加すると容量密度の低下につながる。本製法では、噴霧熱分解過程、焼成

過程において粒成長を阻害するため、10 wt%程度のカーボンが残存している。10 wt%

以下のカーボン量でも 250 mAh/g の放電容量を示す Li2MSiO4を作製するために、製

法条件の最適化を行う必要がある。 

  

(2) 作動電位の向上 

シリケート系の実用化を実現するためには、作動電位を上げ、エネルギー密度を向上

させることが必須の課題となる。高電位系の実現化、内部抵抗の低減化により作動電位

を向上することが今後の検討課題となる。 
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