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In this study, polycrystalline samples of Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3) and La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3) were synthesized
using a conventional solidstate reaction method. We investigated crystal structure, magnetic susceptibility (x), and Ptype
thermoelectric properties, such as electrical resistivity (r), Seebeck coefficient (S), and thermal conductivity (k), as a function of
temperature (T) or Sr content (x). The perovskite structure at room temperature showed orthorhombic Pbnm phases for all sam-
ples. The samples for Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3) showed the ferromagneticlike ground state below Curie temperature.
Conversely, the samples for La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3) showed the antiferromagneticlike ground state below N áeel tempera-
ture. Although the samples for Pr1－xSrxMnO3 (x＝0.1 and 0.2) showed a large positive S below room temperature, the carrier
type changed from holelike to electronlike behavior above 1000 K and 500 K, respectively. On the other hand, the samples for
La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3) showed a large positive S over the whole temperature range. The largest dimensionless figure of
merit (ZT) in the specimen for La0.7Sr0.3FeO3 was attaining a maximum value of 0.14 at 1000 K, by a decrease in both r and k,
and an increase in S. Recently, the coefficient of linear thermal expansion of La1－xSrxFeO3 has achieved the value which is equiva-
lent to that of Ntype CaMnO3. We expect that La0.7Sr0.3FeO3 is one of the candidate Ptype materials for the oxide thermoelec-
tric elements consisting of the same type of crystal structure. [doi:10.2320/jinstmet.JA201516]
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1. 緒 言

熱電変換技術に基づいた熱電発電は，発電所や自動車が排

出する排熱を電気エネルギーに直接変換する排熱回収技術で

あり，持続発展可能な社会に不可欠なエネルギー循環システ

ムの中核技術の一つである．排熱の一部を電気エネルギーに

変換するために用いられる材料は，高温大気中で長時間化学

的に安定であることが求められる．また，広く自家用車に搭

載するなら熱電変換材料は地球上に豊富に存在し比較的無毒

の元素から構成された材料であるべきである．以上のような

観点から，モジュール製造にセラミックスプロセスが低コス

トで流用でき，酸化防止膜などを施さずとも高温大気中や火

炎中で安定稼働が期待できる無毒の元素から構成される酸化

物は，熱電変換材料として，極めて魅力的な材料である．し

かしながら，イオン結合性の強い酸化物は，原子間の軌道の

重なりが小さく局在しやすいため，共有結合性の強い化合物

半導体と比較して，一般に，キャリア移動度が 2～3 桁小さ

い．また，酸化物に代表されるセラミックスは金属と比較し

て靱性が 1～2 桁小さく脆い．さらに，酸化物は軽い酸素原

子と金属原子とから構成されるため，一般に，結晶中を伝わ

る音速が速く格子熱伝導率が大きい．よって，これまで酸化

物は熱電変換材料の候補としては除外されてきた．

1997 年に寺崎ら1)によって発見された層状 Co 酸化物

NaxCoO2 の高い熱起電力(室温で S＝100 mV K－1)と低い電

気抵抗率(室温で r＝2 mQ m)が熱電発電へ応用可能な優れた

P 型熱電変換材料の有力候補として注目を集めたことを契機

に，遷移金属酸化物に代表される『強相関電子系の熱電変換

材料への応用』は，スラック2)が理論的に提唱した『熱的に
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はガラスで電気的には結晶』という概念と同様，熱電変換材

料の設計指針の一つとして確立した．NaxCoO2 が高い熱電

特性を示す理由は，価電子帯である狭いバンド幅の Co t2g

バンドによって高い状態密度がフェルミエネルギー付近に存

在するため，～1027 m－3 という金属並みの高いキャリア密

度であるにもかかわらず通常金属より 1 桁大きい巨大な熱

起 電力 を示すからであり，電子比熱係数 40 ～ 50m

J mol－1 K－2 より見積もられる重い有効質量 m～10me,

(me静止質量)が示唆するとおり，強相関電子系であるこ

とが強く起因している3)．NaxCoO2 の発見に続いて，一連の

優れた P 型熱電特性を示すミスフィット層状 Co 酸化物が報

告され415)，その内，最も代表的な層状 Co 酸化物は

[Ca2CoO3]0.62 CoO2 である．多結晶体でも，高い熱起電力

(S＝130 mV K－1)と低い電気抵抗率(r＝0.15m Q m)とい

う，高い P 型熱電特性を室温で示すことが報告されてい

る5)．これら一連の層状 Co 酸化物は，電気伝導を担う CdI2

型の六方晶 CoO2 層と部分的に欠損した Na 層あるいは岩塩

型のブロック層16)が交互に積層した構造を有しており，

CoO2 層の三角格子とブロック層の四角格子が不整合に積層

する複合結晶でもあるので，総称してミスフィット構造と呼

ばれており，低い熱伝導率の起源の一つと考えられている．

実際，いずれの系においても熱伝導率は 1～5 W m－1 K－1

の比較的低い値が測定されており，多結晶試料中の結晶粒界

によるフォノンの散乱効果も考えられるが，ブロック層の複

雑性が追加されるのに伴い格子熱伝導率が減少する明確な相

関関係が報告されている17)．

遷移金属酸化物に代表される強相関電子系が巨大熱起電力

を示す起源として，キャリア輸送現象に 3d 電子配置のスピ

ン軌道自由度に基づくエントロピー流れが伴うことが強く

起因している．3d 軌道は空間に局在して存在しているた

め，一般に，3d 電子間のクーロン斥力 U が非常に強く，3d

スピンは各遷移金属サイト上に有効磁気モーメント meff とし

て局在している．したがって，層状 Co 酸化物では，低スピ

ン Co3＋(t2g
6)上に 1 つの軌道自由度と 1 つのスピン自由度，

低スピン Co4＋(t2g
5)上に 3 つの軌道自由度と 2 つのスピン自

由度が局在している．よって，層状 Co 酸化物では低スピン

Co3＋ と低スピン Co4＋ の混合原子価状態にあるので，キャ

リア輸送現象に Co3＋ のスピン軌道自由度 g3＝1 と Co4＋ の

スピン軌道自由度 g4＝6 に基づくエントロピー流れが伴

う．ここで，ボルツマン輸送方程式より熱起電力 S は，

S＝
1

－eT

fs(E)E(－&fF

&E)dE

fs(E)(－&fF

&E)dE
＋

m
eT

( 1 )

と表される．また，s(E)＝e2nD はエネルギー E の電子が

電気伝導率 s＝r－1 に寄与する能力を表すスペクトル伝導度，

fF はフェルミ分布関数，m は化学ポテンシャル，n は群速

度，は平均自由行程，D(E)は状態密度である．さらに，

狭いバンド幅 W に対し高温極限(W≪kBT)を仮定すると，

エネルギー E の電子の平均運動エネルギー t が t＜W の関係

にあるのに対し，化学ポテンシャルは高温極限では m≫W

の関係にある必要があるので，t～E≪m より式( 1 )は

S 
m
eT

＝
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( 2 )

と近似される．ここで，系のエントロピーをボルツマンの公

式に基づき全状態数 g の対数として kB ln g としている．ハ

イクスら18,19)は U が十分強く各サイトに一個の電子しか配

置できないスピン自由度 2 の強相関電子系について全状態

数 g を

g＝2M
NA!

M!(NA－M)!
( 3 )

と置くことにより高温極限での熱起電力 S を

S －
kB

e
ln (2

1－x
x ) ( 4 )

と定式化した．ここで，x＝
M
NA

であり，式( 4 )はハイクス

の式と呼ばれている．小椎八重ら20,21)はこのハイクスの式を

拡張し，低スピン Co3＋ と低スピン Co4＋ の混合原子価状態

に対して全状態数 g を

g＝g3
NA－Mg4

M
NA!

M!(NA－M)!
( 5 )

と置くことにより高温極限での熱起電力 S を

S －
kB

e
ln (g3

g4

x
1－x) ( 6 )

と定式化した．ここで，x＝
M
NA

は低スピン Co4＋，すなわ

ち，正孔濃度を表している．よって式( 6 )より，熱起電力

の絶対値が x に強く依存し，x＝0.5 では，スピン軌道自由

度に基づくエントロピーの流れが 154 mV K－1 の熱起電力の

付加として観測されることが期待できる．小林ら22)は，高

スピン Mn3＋(t2g
3eg

1); g3＝10 と高スピン Mn4＋(t2g
3); g4＝4

の混合原子価状態に対して式( 6 )を適用し，－79 mV K－1

の熱起電力の付加が期待されることを示している．ただし，

電子格子相互作用が支配的となりポーラロンの形成とヤー

ンテーラー効果によって eg 軌道の縮退が解けると，高スピ

ン Mn3＋ のスピン軌道自由度が g3＝10 から g3＝5 へ減少

し，熱起電力の付加は－19 mV K－1 になる．同様に，x＝0.5

で は ， 高 ス ピ ン Fe3＋ ( t2g
3eg

2 ) ; g3 ＝ 6 と 高 ス ピ ン

Fe4＋(t2g
3eg

1); g4＝10 の混合原子価状態に対して式( 6 )を適

用すると 44 mV K－1 の熱起電力が付加されることが理解さ

れる．

現在，N 型の熱電特性を示す酸化物熱電変換材料として

期待されているのは，ワイドギャップ縮退半導体である

ZnO と強相関電子系の CaMnO3 がある．前者は Al が最適

ドープされたウルツ鉱型構造の ZnO であり，その高い共有

結合性から移動度の増大が期待され，1000 K で ZT＝0.3～

0.4 程度の熱電性能を示すことが報告されている2325)．ただ

し，熱伝導率が高くその低減化が課題である．後者はペロフ

スカイト型 Mn 酸化物 CaMnO3 で，Ca サイトを Yb で部分

置換することにより 1000 K で ZT＝0.16 の N 型熱電特性26)，

Ca サイトを Bi で，Mn サイトを V で部分置換することによ

り 1000 K で ZT＝0.21 の N 型熱電特性を示すことが報告さ

れている27)．また，Mn サイトを Mo で部分置換した

CaMnO3 を N 型脚に，Ca サイトを Bi で部分置換した
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[Ca2CoO3]0.62 CoO2 を P 型脚に使用して，酸化物熱電変換

モジュールの性能評価も報告されており，2.0の最大エネ

ルギー変換効率が見積もられている一方で，アルミナ基板と

素子との間の熱応力によって N 型脚が破断するという報告

もある28)．その一つの要因として各脚間の熱膨張率の相違

が挙げられる．実際，P 型脚[Ca2CoO3]0.62 CoO2 および N

型脚 CaMnO3 の線膨張率はそれぞれ 373 K から 1173 K の

温度範囲で 8～9×10－6 K－1 および 11～13×10－6 K－1 と測

定され，P 型脚より N 型脚の方が高熱膨張率であることが

報告されている28)．長澤らも[Ca2CoO3]0.62 CoO2 の線膨張率

を同温度範囲で測定しており，9～10×10－6 K－1 であること

を報告している29)．しかしながら，より熱膨張率の近い材

料同士で PN 素子が構成されるのが理想である．本研究では，

N 型脚を部分置換された CaMnO3 に固定し，P 型脚をペロ

フスカイト型酸化物の中から材料探索して，単一母相あるい

は同一結晶構造の PN 素子で構成された酸化物熱電変換モジ

ュールの可能性を検討した．具体的には，高スピン Mn3＋

と高スピン Mn4＋ の混合原子価状態において，高スピン

Mn3＋ リッチの系では高スピン Mn eg 軌道のエネルギーバン

ドに正孔がキャリアとして導入されることが期待されるの

で ， 単 一 母 相 の PN 素 子 の P 型 脚 の 候 補 と し て

Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)の多結晶試料を作製し P 型脚の

候補としての可能性を検討する．さらに，同一結晶構造の

PN 素子の P 型脚の候補として La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)

の多結晶試料を作製し P 型脚の候補としての可能性も検討

する．特に，La1－xSrxFeO3 (x＝0 および 0.1)の線膨張率が，

x＝0 では 473 K から 1193 K の温度範囲で 11～12×10－6

K－1，x＝0.1 では 448 K から 773 K の温度範囲で 12～14×

10－6 K－1 と報告されているので30)より熱膨張率の近い材料

同士で PN 素子を構成することが期待される．本研究では，

これらの多結晶試料について電気抵抗率，熱起電力，ホール

係数，および，熱伝導率の温度依存性を測定し，無次元性能

指数 ZT を用いた熱電性能評価を行った．さらに，結晶構造

解析および磁化率測定を行い，これらの多結晶試料の熱電特

性と結晶構造および磁気特性との関連性についても考察した．

2. 実 験 方 法

多 結 晶 試 料 Pr1－xSrxMnO3 ( 0.1 ≦ x ≦ 0.3 ) お よ び

La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)は一般的な固相反応法を用い

て，それぞれ，窒素雰囲気中 1673 K および酸素雰囲気中

1523 K で焼成した．粉末 X 線回折データは CuKa(l＝

1.542 Å)線を用いた回折計(RINT2500，リガク製)を使用し

て測定した．結晶構造パラメーターは，2u＝10°～90°の範

囲を 0.02°走査ステップで測定した粉末 X 線回折データに対

して RIETANFP プログラム31)を用いたリートベルト解析

により最適化した．

電気抵抗率 r とゼーベック係数 S は，80～395 K の温度

範囲で ResiTest8300(東陽テクニカ製)を用いて測定し，室

温～1073 K の温度範囲で ZEM3(アドバンス理工製)を用

いて測定した．ホール係数 RH は，試料に垂直に 0.85 T の

外部磁場を印加し，250～390 K の温度範囲で ResiTest8300

(東陽テクニカ製)を用いて測定した．ホール散乱因子は単一

キャリアモデルに従うと仮定し，キャリア密度は 1/(e|RH|)

から，ホール移動度は|RH|/r から計算した．ここで，e は

電気素量である．

熱伝導率 k は，熱拡散率 a，比熱 CV，および，バルク密

度 d の積 k＝daCV より見積もられる．バルク密度 d は，室

温でアルキメデス法を用いて SMK401(島津製作所製)を使

用して測定した．多結晶試料 Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)

の相対密度はそれぞれ，92 (x＝0.1)，92 (x＝0.2)およ

び ， 95  ( x ＝ 0.3 ) で あ っ た ． ま た ， 多 結 晶 試 料

La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)の相対密度はそれぞれ，77 (x

＝0.1)，84 (x＝0.2)および，84 (x＝0.3)であった．比

熱 CV は，室温～323 K の温度範囲で示差走査熱量計(X

DSC7000，日立ハイテクサイエンス製)を用いて測定した．

多結晶試料 Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)の比熱はそれぞれ，

760 J kg－1 K－1 (x＝0.1)，580 J kg－1 K－1 (x＝0.2)および，

440 J kg－1 K－1 ( x＝ 0.3 )であった．また，多結晶試料

La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)の比熱はそれぞれ，450 J kg－1

K－1 (x＝0.1)，380 J kg－1 K－1 (x＝0.2)および，350 J kg－1

K－1 (x＝0.3)であった．熱拡散率 a は，573～1073 K の温

度範囲でレーザーフラッシュ法32)を用いて TC7000(アドバ

ンス理工製)を使用して測定した．

磁化率 x は，ゼロ磁場で冷却して 1 T の外部磁場を印加

し，5～350 K の温度範囲で超電導量子干渉素子(MPMS，

カンタムデザイン社製)を用いて温度増加に伴う磁化率 x を

測定した．

3. 結 果 と 考 察

3.1 結晶構造

Fig. 1 に多結晶試料 Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)および

La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)の粉末 X 線回折パターンを示し

た．すべての試料は単相の斜方晶ペロフスカイト構造を取る

ことを示しており，空間群 Pbnm を用いて構造解析を行っ

た．ただし，La1－xSrxFeO3 は x≦0.2 では斜方晶(Pbnm)で

あるが x≧0.4 では菱面体晶(R3̃c)であり，x＝0.3 では両者

の二相共存状態にあることが報告されている30)．したがっ

て，La0.7Sr0.3FeO3 に関しては空間群 Pbnm および R3̃c を用

いたそれぞれの構造解析を行った．

Table 1 に示すとおり，結晶構造パラメーターは

RIETANFP プログラム31)を用いたリートベルト解析によ

り最適化された．本研究では，等方性原子変位パラメーター

B を陽イオンは 0.5 Å2，陰イオンである O2－ イオンは 1.0

Å2 と固定して解析を行った．ここで，回折ピークのフィッ

ティングには虎谷の分割擬フォークト関数をプロファイル関

数とした．また，重み付けされたパターンの信頼性因子 Rwp

は，Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)では Rwp＜12にあり精密

な 解 析 結 果 が 得 ら れ た と 言 え る ． La0.9Sr0.1FeO3 と

La0.8Sr0.2FeO3 は 13＜Rwp＜15にあり，ある程度の解析

結果が得られているが，La0.7Sr0.3FeO3 の空間群 Pbnm を用

いた解析結果は Rwp  25であり精密な解析結果は得られ

なかった．しかし，空間群 R3̃c を用いた解析結果では Rwp＜
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Fig. 1 Xray diffraction patterns of (a) Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x
≦0.3) and (b) La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3) at room tempera-
ture.
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16  が 得 ら れ た こ と か ら ， 作 製 し た 多 結 晶 試 料

La0.7Sr0.3FeO3 は，斜方晶(Pbnm)よりも菱面体晶(R3̃c)の方

が支配的であると考えられる．さらに，斜方晶ペロフスカイ

ト構造の酸素八面体の歪みを特徴付ける Mn(Fe)O1 と Mn

(Fe)O2 距離，および，Mn(Fe)O1Mn(Fe)と Mn(Fe)

O2Mn(Fe)角度は，ゴールドシュミット耐性因子33)および

斜方晶因子と一緒に Table 1 に示されている．ここで，ペロ

フスカイト構造 ABO3 のゴールドシュミット耐性因子 t は，

t＝
rA＋rO

2 (rB＋rO)
( 7 )

と定義され，理想的な立方晶ペロフスカイト構造である t＝

1 から外れるほど，酸素八面体の歪みの度合い大きさを表し

ている．ここで，rA, rB, rO はそれぞれ A サイトの陽イオン，

B サイトの陽イオン，酸素イオンのイオン半径である．また，

Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)も La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)

も，x が増加するに従って，t は 1 に近づく傾向にあり，x の

増加とともに酸素八面体の歪みが緩和される傾向にあること

が理解できる．さらに，Mn(Fe)O1 と Mn(Fe)O2 距離は

1.9～2.0 Å でほぼ一定であるが，Mn(Fe)O1Mn(Fe)角度

と Mn(Fe)O2Mn(Fe)角度は x が増加するに従って増加傾

向にあり，MnO6 八面体の方が相対的に FeO6 八面体よりも

大きく歪んでいることが理解できる．実際，Pr1－xSrxMnO3

は x≦0.4 では斜方晶(Pbnm)相であるが，0.4＜x＜0.5 で斜

方晶(Ibmm)相となり，x≧0.5 では正方晶(I4/mcm)相に構

造 相 転 移 す る こ と が 報 告 さ れ て い る3436) ． 一 方 ，

La1－xSrxFeO3 は，前述のとおり，x≦0.2 では斜方晶(Pbnm)

であるが x≧0.4 では菱面体晶(R3̃c)であり，x＝0.3 では両

者の二相共存状態にある30)．

3.2 磁化率

Fig. 2 に多結晶試料 Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)および

La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)のゼロ磁場で冷却し 1 T の外部

磁場を印加して 5～350 K の温度範囲で測定した磁化率 x－

x0 の温度依存性を示した．ここで，x0 は温度依存性に寄与

しない磁化率であり，磁化率 x と 1/T の関係から T→∞よ

り外挿した磁化率を x0 と定義した．Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x

≦0.3)は，x＝0.1, x＝0.2，および x＝0.3 でそれぞれ 145 K,

168 K，および 271 K でキューリー温度 TC を示している．

これは TC 以下の温度範囲では強磁性，TC 以上の温度範囲

では常磁性を示唆しており，Fig. 2(a)には磁化率の逆数(x

－x0)－1 の温度依存性も同時に示した．常磁性の温度依存性

は x＝x0＋C/(T－U)に従い温度 T に反比例するので，磁化

率の逆数(x－x0)－1 は傾き 1/C で温度 T に比例する．ここ

で，C はキューリー定数，U はキューリー温度である．また，

Mn サイトの有効磁気モーメント meff＝2 S(S＋1)mB は，

meff＝
3kBC
NA

( 8 )

と定義される．ここで，S, mB, kB, NA はそれぞれスピン量子

数，ボーア磁子，ボルツマン定数，アボガドロ数である．以

上より，C の値から Mn の平均原子価数を見積もることが可

能となる．最も広範囲で常磁性が確認される x＝0.1 で有効

磁気モーメント meff を見積もると mB と得られるので，スピ

ン量子数 S＝1.95 となる．ここで，高スピン Mn3＋(t2g
3eg

1)

と高スピン Mn4＋(t2g
3)の混合原子価状態と仮定すると，確

かに Mn の平均原子価数が 3.1＋と見積もられる．x＝0.2 お

よび x＝0.3 でも精度よく見積もるためには，より広範囲の

温度範囲で磁化率を測定することが必要である．

一方，La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)は 400～600 K 付近の

温度範囲でネール温度 TN が期待される．何故ならば，

LaFeO3 (x＝0)は TN＝738 K 以下で高スピン Fe3＋(t2g
3eg

2)

が反強磁性秩序を形成する絶縁体，SrFeO3 (x＝1)は TN＝

134 K の反強磁性金属，La1/3Sr2/3FeO3 (x＝2/3)では高スピ

ン Fe3＋(t2g
3eg

2)と高スピン Fe5＋(t2g
3)が 2:1 の比で TN＝TCO

＝207 K 以下の温度範囲で電荷整列し，x の増加に伴い TN

が低温側にシフトしているからである3739)．Fig. 2(b)には

Fig. 3(b)でも示す電気抵抗率 r の温度依存性を同時に示し

た．実際，400～600 K 付近の温度範囲で，温度増加に伴う

電気抵抗率 r の減少が急速に抑制されているのが確認され

る．もし，この温度範囲に La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)の

TN が存在するならば，室温以下で強磁性秩序が消失する

Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)よりもより広い温度範囲で反強

磁性秩序が保持されているということが考えられる．
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Table 1 Crystal structure parameters of Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3) and La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3) at room temperature.

Samples Pr1－xSrxMnO3 La1－xSrxFeO3

Composition, x 0.1 0.2 0.3 0.1 0.2 0.3

Space group Pbnm Pbnm Pbnm Pbnm Pbnm Pbnm R3̃c
Goldschmidt tolerance factor 0.885 0.895 0.905 0.893 0.899 0.905
Orthorhombicity factor: b/a 1.016 1.002 0.995 0.999 1.005 1.010 ―

a (Å) 5.4692(4) 5.4781(3) 5.4797(2) 5.537(9) 5.48(1) 5.85(2) 5.5404(2)
b (Å) 5.5541(4) 5.4914(3) 5.4550(2) 5.529(9) 5.51(1) 5.91(2) 5.5404(2)
c (Å) 7.6872(5) 7.7336(4) 7.7113(3) 7.81(1) 7.76(2) 8.29(2) 13.441(5)
V (Å3) 233.51(3) 232.64(2) 230.50(1) 239.3(7) 234(1) 262(1) 357.31(2)
Pr/Sr, La/Sr x －0.007(0) －0.006(0) －0.002(0) 0.9952(5) 1.001(1) 1.002(2) 0.000

y 0.039(0) 0.030(0) 0.019(0) 0.0240(2) 0.0147(2) 0.0024(9) 0.000
z 0.250 0.250 0.250 0.250 0.250 0.250 0.250
B (Å2) 0.500 0.500 0.500 0.500 0.500 0.500 0.500
g 1.000 1.000 1.000 1.000 1.000 1.000 1.000

Mn, Fe x 0.500 0.500 0.500 0.000 0.000 0.000 0.000
y 0.000 0.000 0.000 0.500 0.500 0.500 0.000
z 0.000 0.000 0.000 0.000 0.000 0.000 0.000
B (Å2) 0.500 0.500 0.500 0.500 0.500 0.500 0.500
g 1.000 1.000 1.000 1.000 1.000 1.000 1.000

O1 x 0.073(1) 0.057(3) 0.063(2) 0.083(5) 0.041(4) 0.03(1) 0.460(1)
y 0.494(1) 0.492(2) 0.501(2) 0.506(2) 0.519(2) 0.551(6) 0.000
z 0.250 0.250 0.250 0.250 0.250 0.250 0.250
B (Å2) 1.000 1.000 1.000 1.000 1.000 1.000 1.000
g 1.000 1.000 1.000 1.000 1.000 1.000 1.000

O2 x 0.718(1) 0.731(3) 0.718(2) 0.722(3) 0.750(7) 0.757(8) ―

y 0.291(1) 0.298(2) 0.277(2) 0.268(4) 0.242(4) 0.241(4) ―

z 0.034(0) 0.035(1) 0.034(1) 0.025(3) 0.035(2) 0.027(5) ―

B (Å2) 1.000 1.000 1.000 1.000 1.000 1.000 ―

g 1.000 1.000 1.000 1.000 1.000 1.000 ―

Rwp () 11.841 6.851 6.778 13.861 14.408 25.012 15.890
RP () 8.812 5.300 5.075 9.534 10.823 18.663 11.576
RR () 12.004 19.290 15.183 12.914 17.687 31.203 19.394
Re () 5.367 4.443 4.572 8.920 9.462 8.970 8.988
RB () 2.768 5.247 3.925 6.748 9.255 10.435 9.111
RF () 1.871 6.238 5.019 5.190 6.200 9.483 6.109
(Mn, Fe)O1 (Å) ×2 (Pbnm), ×6 (R3̃c) 1.964(2) 1.959(3) 1.959(2) 2.008(7) 1.956(6) 2.03(1) 1.9645(9)
(Mn, Fe)O2 (Å) ×2 (Pbnm) 1.942(8) 1.86(1) 1.94(1) 1.93(2) 1.93(3) 2.02(3) ―

(Mn, Fe)O2 (Å) ×2 (Pbnm) 2.032(8) 2.09(1) 1.97(1) 2.00(2) 1.99(3) 2.05(3) ―

(Mn, Fe)O1(Mn, Fe) (deg.) 156.1(6) 161(1) 159.4(8) 153(1) 165(1) 161(4) 167.3(4)
(Mn, Fe)O2(Mn, Fe) (deg.) 157.3(3) 157.8(6) 159.4(5) 164(1) 163.7(2) 163.7(1) ―
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3.3 電気抵抗率とゼーベック係数

Fig. 3(a)に多結晶試料 Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)の電

気抵抗率 r の温度依存性を示した．x＝0.1 と x＝0.2 は全温

度範囲で半導体的挙動を示し，x＝0.2 では TC＝168 K にお

いて r の温度依存性に若干の変化が確認される．x＝0.3 で

は TC＝271 K において金属絶縁体転移が確認され，強磁性

領域で二重交換相互作用により自由に動き回る eg 電子が，

常磁性領域では熱散乱によりスモールポーラロンのホッピン

グ伝導に移行する様子が確認される．一方，Fig. 3(b)には

Fig. 2(b)でも示した多結晶試料 La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)

の r の温度依存性を示した．ネール温度 TN が期待される

400 ～ 600 K の 温 度 範 囲 以 下 で は Pr0.9Sr0.1MnO3 や

Pr0.8Sr0.2MnO3 の TC 以下の温度依存性と同様の変化を示す

が，TN が期待される温度範囲以上では r がほぼ一定値を取

っている．また，x＝0.3 では明らかに 800 K 以上で金属的

な温度依存性を示しており，ネール温度 TN が期待される温

度範囲以上では，明らかに半導体的な熱活性化過程からは逸

脱していると考えられる．

Fig. 4(a)に多結晶試料 Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)の

ゼーベック係数 S の温度依存性を示した．x＝0.1 は 200 K

で 450 mV K－1 という高い P 型のゼーベック係数を示すが常

磁性領域において温度の増加とともに絶対値が減少し 1000

K 以上では N 型に変化している．x＝0.2 は TC＝168 K 付近

で 100 mV K－1 の極大値を取りある程度の高い P 型の熱電特

性を示すが，温度の増加とともに絶対値が減少し 500 K 以

上で N 型に変化している．x＝0.3 では TC＝271 K 付近以下

では P 型のゼーベック係数が維持されてはいるが，TC 以上

では N 型に変化している．これは，eg 電子の伝導特性がス

モールポーラロン伝導に移行して移動度が熱的に活性化され

るためであると考えられる．小椎八重ら20,21)が定式した式

( 6 )を Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)に適用して高温極限で

のゼーベック係数 S∞ を見積もると，高スピン Mn3＋ (g3＝

10)と高スピン Mn4＋ (g4＝4)の混合原子価状態に対して式

( 6 )を適用し，x＝0.1, x＝0.2 および x＝0.3 でそれぞれ S∞

＝110 mV K－1, 40 mV K－1 および－6 mV K－1 と見積もられ

る．しかしながら，Fig. 4(a)の実験値を高温で外挿する

と，それぞれ S∞＝－51 mV K－1, －35 mV K－1 および－26
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Fig. 2 (a) Temperature dependence of magnetic susceptibili-
ty x－x0 and inverse magnetic susceptibility (x－x0)－1 for
Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3). Arrows show the Curie tempera-
tures TC. (b) Temperature dependence of magnetic susceptibil-
ity x－x0 and electric resistivity r for La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦
0.3) . Arrows show the N áeel temperatures TN.

Fig. 3 Temperature dependence of electric resistivity r for
(a) Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3) and (b) La1－xSrxFeO3 (0.1≦x
≦0.3).
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mV K－1 となり理論値と実験値との間に不一致が生じてい

る．これは，TC 以上で P 型のゼーベック係数の絶対値が減

少することによるが，La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)と比較し

て考察すると，室温以下での強磁性秩序の消失と室温以上で

の移動度の熱活性過程が P 型のゼーベック係数の絶対値の

減少に寄与しているものと考えられる．

一方，Fig. 4(b)に多結晶試料 La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)

の S の温度依存性を示した．どの試料も室温付近で P 型の

ゼーベック係数の極大値を取るが，温度増加とともに減少し，

TN が期待される 400～600 K の温度範囲以上では x＝0.1,

0.2 および 0.3 でそれぞれ 113 mV K－1, 62 mV K－1 および 31

mV K－1 の一定値を取り，高温側では r の温度依存性と同様

に温度の増加に対して増加傾向を示している．小椎八重

ら20,21)が定式した式( 6 )を La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)にも

適用すると，高スピン Fe3＋ (g3＝6)と高スピン Fe4＋ (g4＝

10)の混合原子価状態に対して式( 6 )を適用し，x＝0.1, x＝

0.2 および x＝0.3 でそれぞれ S∞＝233 mV K－1, 163 mV K－1

および 117 mV K－1 と見積もられる．また，Fig. 4(b)の実

験値を高温で外挿すると，それぞれ S∞＝300 mV K－1, 250

mV K－1 および 210 mV K－1 となり，理論値の若干の過大評

価はあるが，実験値とのある程度の一致が確認される．した

がって，高い P 型のゼーベック係数が高温でも保持される

条件として，磁気秩序が比較的高温側まで保たれ，eg 電子の

移動度が熱的に活性化されないことが考えられる．

3.4 キャリア密度とホール移動度

キャリア密度 n とホール移動度 m を見積もり，その温度

依存性を考察するために，試料に垂直に 0.85 T の外部磁場

を印加し，250～390 K の温度範囲でホール係数 RH を測定

した．キャリア密度とホール移動度はそれぞれ n＝

1/(e|RH|)と m＝|RH|/r から見積もられる．Fig. 5(a)に多

結晶試料 Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)のキャリア密度 n お

よび電気伝導率 s の温度依存性を示した．全組成でキャリ

ア密度 n および電気伝導率 s の熱活性過程が確認されるが，

x＝0.1, 0.2 および 0.3 のキャリア密度 n の活性化エネル

ギー Ea はそれぞれ 0.25, 0.08 および 0.03 eV であるのに対

し，電気伝導率 s の活性化エネルギー Es はそれぞれ 0.18,

0.11 および 0.05 eV であった．どの組成でも両者でよい一

致は見られないことから，Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)の高

温側での電気伝導はキャリア密度だけでなく移動度の熱活性
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Fig. 4 Temperature dependence of Seebeck coefficient S for
(a) Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3) and (b) La1－xSrxFeO3 (0.1≦x
≦0.3).

Fig. 5 Arrhenius relations between carrier density n and in-
verse temperature 1/T above 250 K and between electric con-
ductivity s and 1/T above 200 K for (a) Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x
≦0.3) and (b) La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3). The straight lines
represent linear portions in the Arrhenius plots.
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過程も考慮に入れる必要があると考えられる．Fig. 6(a)に

Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)のホール移動度 m および sT の

温度依存性を示した．もし，電気伝導機構がスモールポーラ

ロンのホッピング伝導が支配的であれば，sT の温度依存性

は以下の式に従う4042)．

sT＝en0
evLOa2

kB
exp (－WH＋Ea

kBT )＝s0 exp (－EsT

kBT) ( 9 )

ここで，n0 exp (－Ea/kBT)は単位体積当たりのホッピング

伝導しているスモールポーラロン濃度，n0 は導入された正

孔濃度，vLO は光学フォノンの角振動数，a はスモールポー

ラロンの最短ホッピング距離，WH はスモールポーラロンの

ホッピングエネルギー，EsT は sT の温度依存性から求めら

れる活性化エネルギーである．x＝0.1, 0.2 および 0.3 の EsT

はそれぞれ 0.21, 0.14 および 0.08 eV であった．x＝0.1 の移

動度 m は 390 K までの温度範囲では熱活性過程が確認され

なかったので電気伝導はキャリア密度の熱活性過程が支配的

であると考えられる．x＝0.2 は Ea＝0.08 eV と WH＝0.04

eV より両者の和がほぼ EsT に一致することからキャリア密

度と移動度の熱活性過程が支配的であると考えられる．x＝

0.3 では WH＝0.08 eV と EsT＝0.08 eV がよく一致するので

移動度の熱活性過程が支配的であると考えられる．

一方，多結晶試料 La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)のキャリア

密度 n とホール移動度 m の温度依存性を Fig. 5(b)と Fig. 6

(b)にそれぞれ示した．キャリア密度 n の温度依存性にはど

の組成も明確な熱活性過程が確認できなかった．温度増加に

伴う増加傾向は確認されるが 390 K までの温度範囲ではど

の組成もアレニウスプロットによる直線関係は得られなかっ

た．高温での s の温度依存性も同様にアレニウスプロット

による直線関係から外れ，どの組成も高温で熱活性過程が確

認できなかった．さらに，移動度の温度依存性には温度増加

に伴う増加傾向の確認も困難であり，sT の温度依存性にも

高温で熱活性過程は確認できなかった．以上より，TN が期

待される 400～600 K の温度範囲以上では電気伝導機構に寄

与するキャリア密度と移動度はほぼ一定に保存されるものと

考えられる．

3.5 熱伝導率と ZT

無次元性能指数 ZT を見積もり最終的に熱電性能を評価す

るために，各多結晶試料の熱伝導率の温度依存性を測定した．

Fig. 7 に Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)および La1－xSrxFeO3



604

Fig. 6 Arrhenius relations between Hall mobility m and
inverse temperature 1/T above 250 K and between sT and 1/T
above 200 K for (a) Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3) and (b)
La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3). The straight lines represent linear
portions in the Arrhenius plots.

Fig. 7 Temperature dependence of total thermal conductivity
kL＋ke above 500 K for (a) Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3) and
(b) La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3).

Fig. 8 Temperature dependence of dimensionless figure of
merit ZT for (a) Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3) and (b)
La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3).
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(0.1≦x≦0.3)の熱伝導率 k＝kL＋ke の温度依存性を示し

た．ここで，右辺第一項は格子熱伝導率であり，右辺第二項

はキャリア熱伝導率である．後者はヴィーデマン－フランツ

則 ke＝L0sT より見積もるが，ke の寄与は kL の寄与と比較

して相対的に無視できる程度に小さかったので，Fig. 7 に示

した結果はほぼ kL に等しいものと考えられる．ここで，L0

はローレンツ数であり，L0＝2.45×10－8 V2 K－2 を用いて ke

を計算した．熱伝導率 k は，前述のとおり，k＝daCV より

見積もられる．ここで，d と CV は室温で測定したバルク密

度と比熱を使用し，熱拡散率 a を 573～1073 K の温度範囲

でレーザーフラッシュ法32)を用いて測定することによって k

の温度依存性を評価した．その結果，1073 K までの温度範

囲で，全試料の熱伝導率が k＝1～2 W m－1 K－1 という低い

熱伝導率の範囲にあることを確認することができた．Table

1 でも示したとおり，Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)および

La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)の結晶構造は，ほぼ同程度に歪

んだ MnO6 八面体と FeO6 八面体のネットワークによって構

成されているのに加えて，多結晶試料中の結晶粒界によるフ

ォノンの散乱効果も考えられるため，両者の熱伝導率は同程
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度の平均自由行程でフォノン散乱が生じているので低い熱伝

導率が実現しているものと考えられる．

Fig. 8 に多結晶試料 Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)および

La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)の無次元性能指数 ZT の温度依

存性を示した．Fig. 8(a)に示したとおり，Pr1－xSrxMnO3

(0.1≦x≦0.3)は x＝0.1 において 500 K で P 型の ZT＝

0.0035 の極大値を得ることができた．Ca サイトを部分置換

したペロフスカイト型 Mn 酸化物 CaMnO3 の N 型の ZT の

値と比較して，絶対値としては数程度ではあるが，同一母

相のペロフスカイト型 Mn 酸化物で構成される PN 素子の期

待を示すことができた．さらに，Fig. 8(b)に示したとおり，

La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)は x＝0.3 において 1000 K で P

型の ZT＝0.14 の最大値を得ることができた．ペロフスカイ

ト型 Mn 酸化物 CaMnO3 の N 型の ZT の値と比較して同程

度の大きさであり，さらなる高温での増加も期待されること

から，同一結晶構造のペロフスカイト型酸化物で構成される

PN 素子の可能性を示すことができた．

4. 結 言

本研究では，単一母相の PN 素子の P 型脚の候補として

Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)の多結晶試料を作製し P 型脚の

候補としての可能性を検討した．さらに，同一結晶構造の

PN 素子の P 型脚の候補として La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)

の多結晶試料を作製し P 型脚の候補としての可能性を検討

した．得られた知見は以下のとおりである．

 室温の粉末 X 線回折データをリートベルト解析する

ことにより，Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)の結晶構造は斜方

晶(Pbnm)であり，La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)の結晶構造

は x≦0.2 では斜方晶(Pbnm)であり，x＝0.3 では菱面体晶

(R3̃c)と斜方晶(Pbnm)の二相共存にある．ただし，両者と

も x の増加とともに酸素八面体の歪みが緩和する傾向にある

が，MnO6 八面体の方が相対的に FeO6 八面体よりも大きく

歪んでいる．したがって，1～2 W m－1 K－1 の低い熱伝導率

が実現している．

 Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)は，x＝0.1, 0.2 および

0.3 でそれぞれキューリー温度 TC＝145 K, 168 K および

271 K 以下では反強磁性成分を含んだ強磁性を示し，TC 以

上では常磁性を示す．一方，La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)は，

400～600 K 付近の温度範囲でネール温度 TN が期待され，

室温以下で強磁性秩序が消失する Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦

0.3)よりもより広い温度範囲で反強磁性秩序が保持されてい

ることが考えられる．

 Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)は，TC 以上で，x＝0.1

ではキャリア密度が，x＝0.2 ではキャリア密度と移動度が，

x＝0.3 では移動度が熱活性過程にあり，スモールポーラロ

ンのホッピング伝導が支配的になっているので，室温以下で

大きな P 型熱電特性を示す x＝0.1 と 0.2 も高温側では N 型

が支配的となる．一方，La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)は，TN

以上で，キャリア密度と移動度がほぼ一定を示し熱活性過程

は示さなかった．ただし，小椎八重らが定式した高温極限の

S∞ は実験値とある程度の一致が確認された．

 Pr1－xSrxMnO3 (0.1≦x≦0.3)は，x＝0.1 において，

500 K で P 型の ZT＝0.0035 の極大値を得ることができた．

絶対値としては小さいが，同一母相のペロフスカイト型 Mn

酸化物で構成される PN 素子への応用が期待される．一方，

La1－xSrxFeO3 (0.1≦x≦0.3)は，x＝0.3 において，1000 K

で P 型の ZT＝0.14 の最大値を得ることができた．ペロフ

スカイト型 Mn 酸化物 CaMnO3 の N 型の ZT の値と比較し

て同程度の大きさであり，線膨張率も N 型の CaMnO3 と同

程度の値を示すことが報告されていることから28,30)，熱歪に

耐え得る，同一結晶構造のペロフスカイト型酸化物で構成さ

れた PN 素子への応用が考えられる．

本研究の一部は，科学研究費補助金(15K06479)の支援を

受けて実施された．
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