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СУПЕРПОЗИЦИЯ СВЕРХСТРУКТУР M5X5 И РЕНТГЕНОВСКАЯ
ДИФРАКЦИЯ В МОНООКСИДЕ ТИТАНА TiO1.0
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Обсуждается проблема интерпретации дифракционных спектров упорядоченных высокотемпературных
фаз твердых растворов и сильно нестехиометрических соединений. Показано, что вариации интенсивно-
стей сверхструктурных рефлексов, не поддающиеся объяснению в рамках простых моделей упорядочения,
могут быть обусловлены суперпозицией сверхструктур различной симметрии в матрице базисной кри-
сталлической структуры. На примере атомно-вакансионного упорядочения в монооксиде титана TiO1.0

предложена модель переходного состояния порядок–порядок, образованного суперпозицией низкотем-
пературной моноклинной (пространственная группа A2/m (C2/m)) и высокотемпературной кубической
(пространственная группа Pm3̄m) сверхструктур типаM5X5. Показано, что переходное состояние являет-
ся термодинамически равновесным и должно реализовываться вместо кубической сверхструктурыM5X5.
Модель переходного состояния можно рассматривать как самостоятельную сверхструктуру M(5−i)X(5−i)

(i = 1, 14/18, 11/18) с моноклинной симметрией (пространственная группа P1m1).
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1. ВВЕДЕНИЕ

При исследовании структуры упорядочиваю-
щихся твердых растворов и соединений с высокой
концентрацией точечных дефектов дифракци-
онными методами часто возникает проблема
несоответствия между экспериментальными ди-
фракционными спектрами реальных образцов и
теоретическими дифрактограммами их ожидае-
мых структур. При этом, если положение всех
сверхструктурных рефлексов, возникающих при
упорядочении точечных дефектов, удается объ-
яснить, подобрав соответствующую модель сверх-
структуры, то наблюдаемое реальное соотношение
интенсивностей рефлексов часто не поддается
интерпретации в рамках простых моделей упорядо-
чения. Данное обстоятельство обычно списывается
на нестехиометрию, частичное разупорядочение,
асимметрию упорядочения дефектов в различных
подрешетках или на особенности микроструктуры
исследуемых образцов. Каждый из этих факторов
действительно влияет на интенсивность дифракци-
онных отражений, однако истинная причина может
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заключаться в некорректности структурной модели
упорядочения и в неверном понимании поведения
точечных дефектов при повышении или понижении
температуры.

Наглядным примером может служить история
применения дифракционных методов для исследо-
вания структуры монооксида титана TiOy. Это уни-
кальное соединение принадлежит к группе сильно
нестехиометрических соединений [1–3] и обладает
широкой областью гомогенности. Ее нижняя грани-
ца по разным оценкам лежит в пределах от y =

= 0.55 до 0.85, верхняя — от y = 1.22 до 1.28
[4–7]. Нестехиометрия обусловлена высоким содер-
жанием структурных вакансий – узлов кристалли-
ческой структуры, незанятых атомами. Монооксид
титана, формально имеющий эквиатомный состав,
содержит примерно по 15 ат.% вакансий как в ме-
таллической, так и в неметаллической подрешетке
базисной кристаллической структуры типа B1 [4,6].

Распределение вакансий по узлам структуры мо-
жет быть упорядоченным и неупорядоченным. В
настоящее время для эквиатомного состава TiO1.0

известна неупорядоченная кубическая фаза γ-TiO
и две упорядоченные фазы: низкотемпературная
α-TiO с моноклинной симметрией [8–11] и высо-
котемпературная β-TiO с кубической симметрией
[12]. Структуры фаз H-TiO [13] и открытой недавно
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ε-TiO [14] не являются производными от структуры
B1, и их образование не связано с упорядочением
структурных вакансий.

Фаза α-TiO получена из γ-TiO в результате изо-
термического отжига в течение 50 ч при темпера-
туре 950 ◦C [8–10]. При обработке данных экспе-
римента по электронной микродифракции автора-
ми [8–10] предложена модель моноклинной сверх-
структуры M5X5 (пространственная группа A2/m

(C2/m)) (рис. 1а) и найдены параметры ее элемен-
тарной ячейки: a = 585.5, b = 934.0, c = 414.2 пм
и γ = 107◦32. О фазе β-TiO сообщалось в рабо-
те [12], но определить ее кристаллическую структу-
ру не удалось. Согласно предположению [12] фаза
β-TiO имеет утроенный период решетки по отноше-
нию к структуре B1 и принадлежит к одной из про-
странственных групп Fm3m, F 4̄3m, F432 или Fm3.

Позднее эксперименты по упорядочению струк-
турных вакансий проводились авторами [15,16]. Об-
разцы неупорядоченной фазы γ-TiO отжигались
при температуре 1057 ◦C в течение 3 ч., а затем
их структура исследовалась методом рентгеновской
дифракции. На рентгенограмме [15,16] отожженных
образцов обнаружены сверхструктурные рефлексы,
для их объяснения использована та же модель мо-
ноклинной сверхструктуры M5X5, что и в работах
[8–10]. Тем не менее подобрать параметры моде-
ли (степень упорядоченности вакансий в металли-
ческой и неметаллической подрешетках структуры
B1) для удовлетворительного описания эксперимен-
тальной рентгенограммы [15, 16] не удалось, а па-
раметры элементарной ячейки моноклинной сверх-
структуры M5X5 отличались от [8–10]: a = 590.3,
b = 933.3, c = 417.4 пм, β = 108◦43.

Структура образцов, синтезированных в рабо-
тах [15,16] и по результатам анализа рентгенограмм
отнесенных к моноклинной упорядоченной фазе α-
TiO, была в дальнейшем исследована методом элек-
тронной микродифракции [17–20]. В сечении (112)B1

обратной решетки обнаружено 124 рефлекса (по
данным [21,22] 125 рефлексов), 28 (или 26 согласно
работам [21,22]) из которых соответствуют рефлек-
сам базисной структуры B1. Из 96 (99) дополни-
тельных отражений только 57 (59) принадлежат мо-
ноклинной сверхструктуре. Еще 23 (26) рефлексов
были отнесены к двойниковым отражениям моно-
клинной фазы, а оставшиеся не были идентифици-
рованы. Попытка наблюдения структурных вакан-
сий в направлении [112]B1 методом просвечивающей
электронной микроскопии с высоким атомным раз-
решением, предпринятая в работах [18, 20], не да-
ла периодической картины расположения ваканси-

онных каналов, свойственных моноклинной сверх-
структуре.

Одно из возможных объяснений противоречий в
результатах [15–20] дано в недавних работах [21–23],
в которых предложена модель кубической сверх-
структуры M5X5, вероятно наблюдаемая в экспе-
рименте [12] (рис. 1б). Выполненный в работах
[21–23] анализ показал, что кубическая сверхструк-
тура не может принадлежать ни к одной из про-
странственных групп, упомянутых в работе [12]. В
действительности ее симметрия соответствует груп-
пе Pm3̄m. Расчет картины электронной микроди-
фракции для предложенной структурной модели
показал, что все дополнительные отражения, на-
блюдаемые в работах [17–20], на самом деле соответ-
ствуют высокотемпературной фазе. Тот факт, что в
эксперименте [15,16] синтезирована высокотемпера-
турная упорядоченная фаза β-TiO подтверждается
более высокими температурами и меньшей продол-
жительностью отжига по сравнению с оригиналь-
ными работами [8–10]. В то же время с помощью
предложенной в работах [21,22] структурной модели
высокотемпературной фазы также не удается удо-
влетворительно объяснить рентгенограмму [15, 16].
Расхождение между теорией и экспериментом каса-
ется, в первую очередь, соотношения между интен-
сивностями различных сверхструктурных рефлек-
сов. Кроме того, анализ [23] выявил на рентгено-
грамме β-TiO [15] три сверхструктурных отражения
малой интенсивности, которые не удалось отнести
ни к кубической, ни к моноклинной сверхструкту-
рам типа M5X5.

В данной работе предложено принципиально
новое объяснение экспериментальных результатов
[12, 15–23], в рамках которого удается более кор-
ректно описать поведение точечных дефектов при
изменении температуры и понять причину несоот-
ветствия экспериментальных и расчетных интенсив-
ностей сверхструктурных отражений на дифракци-
онных спектрах.

2. СУПЕРПОЗИЦИЯ СВЕРХСТРУКТУР
M5X5 ПРИ ФАЗОВОМ ПЕРЕХОДЕ

ПОРЯДОК–ПОРЯДОК

Согласно [21–23] фазовый переход порядок–по-
рядок M5X5mon–M5X5cub, который должен происхо-
дить при повышении температуры, удовлетворяет
теоретико-групповому критерию Ландау для пере-
ходов второго рода. Переходы второго рода проис-
ходят при постепенном изменении параметров по-
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Рис. 1. Положение элементарных ячеек моноклинной M5X5mon (пространственная группа C2/m (A2/m)) [8–10, 15, 16]
(а) и кубической M5X5cub (пространственная группа Pm3̄m) [20–23] (б) сверхструктур в базисной структуре B1: 1 (•) —
позиция подрешетки атомов металла, 2 (◦) — позиция подрешетки атомов неметалла, 3 (�) — позиции подрешетки
металлических вакансий, 4 (�) — позиции подрешетки неметаллических вакансий. Показаны кристаллографические на-

правления структуры B1 и моноклинной сверхструктуры

рядка по всему объему кристалла. Применительно
к рассматриваемой системе это означает, что вакан-
сии из подрешетки вакансий моноклинной сверх-
структуры (рис. 1а) должны постепенно переме-
щаться в узлы подрешетки вакансий кубической
сверхструктуры (рис. 1б). Конкретное распределе-
ние вакансий в образующейся переходной структу-
ре будет зависеть от того, как располагаются подре-
шетки кубической и моноклинной сверхструктур от-
носительно друг друга в матрице базисной структу-
ры B1. При сопряжении двух сверхструктур часть
узлов подрешеток вакансий будет принадлежать
моноклинной сверхструктуре, часть кубической, а
часть окажется общей. Обозначим доли вакансий
в соответствующих узлах через vmon, vcub и vjoint.
Тщательный анализ вариантов сопряжения сверх-
структур показывает, что возможны только три ва-
рианта совмещения подрешеток по количеству об-
щих вакансий: vmax

joint = 0, vmax
joint = 4/18 (22.23%) и

vmax
joint = 7/18 (38.89%).

При переходе вакансий из подрешетки вакансий
одной сверхструктуры в подрешетку вакансий дру-
гой сверхструктуры понижается степень порядка ис-

ходной сверхструктуры. Параметр дальнего поряд-
ка η и концентрация вакансий v в сверхструктурах
типа M5X5 связаны соотношением

η =
6

5
v − 1

5
.

С другой стороны, доля вакансий в вакансион-
ной подрешетке моноклинной сверхструктуры со-
ставляет (vmon+vjoint), а в вакансионной подрешет-
ке кубической сверхструктуры (vcub + vjoint):

ηmon =
6

5
(vmon + vjoint)− 1

5
, (1)

ηcub =
6

5
(vcub + vjoint)− 1

5
. (2)

Если вакансии размещаются только в подрешет-
ках вакансий сверхструктур M5X5 и не переходят
в подрешетки атомов, то vmon + vcub + vjoint = 1.
Выражение (2) можно представить в виде

ηcub =
6

5
((1− vjoint − vmon) + vjoint)− 1

5
. (3)
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Рис. 2. Возможные соотношения между параметрами
дальнего порядка моноклинной и кубической сверхструк-
тур M5X5 в переходной структуре. Область I соответству-
ет варианту сопряжения сверхструктур в матрице базисной
структуры B1, при котором 0 ≤ vjoint ≤ 0.3889, область
II — 0 ≤ vjoint ≤ 0.2223, область III — vjoint = 0. В
последнем случае параметр дальнего порядка, формально
вычисленный для одной из сверхструктур, может быть от-
рицательным, что говорит о превышении количества ато-
мов в вакансионной подрешетке данной сверхструктуры по
сравнению с их количеством в неупорядоченной фазе

Суммируя (1) и (3) получим

ηcub = −ηmon +
6

5
vjoint +

4

5
. (4)

Область допустимых соотношений между парамет-
рами дальнего порядка моноклинной и кубичес-
кой сверхструктур M5X5 будет определяться верти-
кальным сдвигом прямой (4), а максимальная ве-
личина сдвига зависит только от количества общих
для двух сверхструктур узлов подрешеток вакан-
сий: vjoint = 0, 0 ≤ vjoint ≤ 0.2223 или 0 ≤ vjoint ≤
≤ 0.3889. В первом случае область допустимых зна-
чений вырождается в линию. В двух других случа-
ях область допустимых значений помимо выраже-
ния (1), будет определяться условиями ηmon ≥ ηmin

mon

и ηcub ≥ ηmin
cub , поскольку в противном случае чисто

моноклинных или чисто кубических вакансионных
позиций будет недостаточно, чтобы вместить все
имеющееся в соединении количество вакансий. Зна-
чения ηmin

mon и ηmin
cub находятся из выражений (1) и (2)

и составляют соответственно ηmin
mon = ηmin

cub = 0.067 и
ηmin
mon = ηmin

cub = 0.2667.

На рис. 2 изображены области допустимых зна-
чений параметров дальнего порядка для vjoint = 0,
0 ≤ vjoint ≤ 0.2223 или 0 ≤ vjoint ≤ 0.3889. Точки A,
A′ и A′′ соответствуют ситуации, когда все вакансии
располагаются в узлах подрешетки вакансий куби-
ческой сверхструктуры, точки B, B′ и B′′ — анало-
гичной ситуации относительно моноклинной сверх-
структуры. Точки, лежащие на отрезках CD и C′D′,
характеризуют структурные состояния, при кото-
рых количество вакансий в общих вакансионных по-
зициях равно нулю. При движении по отрезкам BE

и B′E′ вакансии из чисто моноклинных и общих по-
зиций равновероятно переходят в чисто кубические
вакансионные позиции. Точки, лежащие за предела-
ми изображенных на рис. 2 областей, соответствуют
частично или полностью разупорядоченным состоя-
ниям, когда вакансии из вакансионных подрешеток
сверхструктур переходят в подрешетки атомов.

3. ТЕРМОДИНАМИКА ПЕРЕХОДНОГО
СОСТОЯНИЯ ПОРЯДОК–ПОРЯДОК

Рассмотрим суперпозицию сверхструктур с тер-
модинамической точки зрения. При каждой тем-
пературе T термодинамически более равновесными
являются структурные модификации, соответству-
ющие минимуму свободной энергии F = E − TS.
Вычисление точных количественных зависимостей
внутренней энергии E и энтропии S от структур-
ных параметров методами ab initio невозможно.
Ограничимся качественными оценками, дающими
представления о поведении системы при повыше-
нии температуры. Пусть подрешетки вакансий мо-
ноклинной и кубической сверхструктур совмещены
так, что количество их общих узлов максимально
(vjoint = 7/18). Тогда, если моноклинная сверх-
структура идеально упорядочена, то параметр даль-
него порядка, вычисленный для моноклинной сверх-
структуры ηmon = 1, а для кубической ηcub = 0.2667.
Если идеально упорядоченной является кубическая
сверхструктура, ηmon = 0.2667, а ηcub = 1. Будем ха-
рактеризовать процесс перехода параметром ηcub и
последовательно рассмотрим возможный вид функ-
ций E(ηcub), S(ηcub) и F (ηcub).

3.1. Внутренняя энергия

Согласно DFT-расчетам [24, 25], моноклинная
сверхструктура M5X5 монооксида титана энергети-
чески выгодна по сравнению с кубической. Рассмот-
рим три случая: график E(ηcub) прямая, кривая вы-
пуклая вверх и кривая выпуклая вниз (рис. 3). В
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Рис. 3. Возможный вид зависимостей внутренней энергии
от параметра дальнего порядка ηcub при фазовом перехо-
де порядок–порядок. Показаны три случая: прямая, кри-
вая выпуклая вверх и кривая выпуклая вниз. В качестве
кривых использованы параболы E = a(η − η0)

2 + E0 с
вершиной в точке (E0, η0), соответствующей начальному
(кривая выпуклая вниз) или конечному (кривая выпуклая

вверх) состоянию системы

простейшем случае можно считать, что в процессе
перехода порядок–порядок второго рода общие ва-
кансионные позиции всегда остаются заполненными
вакансиями (vjoint = 7/18). Тогда для преобразова-
ния одной сверхструктуры в другую при понижении
или повышении температуры требуется наименьшее
число перемещений вакансий. Альтернативный ва-
риант предполагает, что вакансии из чисто моно-
клинных и общих вакансионных позиций равнове-
роятно переходят в чисто кубические вакансион-
ные позиции. Когда чисто кубические позиции будут
полностью заполнены вакансиями (ηcub = 0.7148),
вакансии, оставшиеся в чисто моноклинных пози-
циях, переходят в общие вакансионные позиции,
укомплектовывая подрешетку вакансий кубической
сверхструктуры до ηcub = 1. Из общих соображений
понятно, что в этом случае энергия должна возрас-
тать более резко, поэтому состояния с vjoint �= const,
должны характеризоваться меньшей энергией, чем
состояний с vjoint = 7/18.

3.2. Конфигурационная энтропия

Конфигурационная составляющая энтропии мо-
жет быть вычислена по формуле Больцмана

S = kB lnΩ,

0.3 0.4 0.5 0.6 0.7
0

0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

1.2

1.4

1.6

�
cub

S, K /эВ . узел–1

Рис. 4. Зависимость конфигурационной энтропии от пара-
метра дальнего порядка сверхструктуры M5X5cub при дви-

жении по траектории BE на рис. 2

где Ω — число микросостояний системы, с помощью
которых реализуется данное макросостояние, kB —
постоянная Больцмана. Величина Ω определяется
для некоторой группы узлов комбинаторной фор-
мулой

Ω =
M !

K (M −K)!
,

где M — число узлов в рассматриваемой группе,
K — число узлов данной группы, занятых атомами
либо вакансиями. Логарифмирование факториалов
по формуле Стирлинга с учетом свойств логариф-
мов дает выражение

S = kB (M lnM −K lnK − (M −K) ln(M −K)) .

В свою очередь, величины M и K однозначно опре-
деляются значением параметра порядка ηcub и вы-
бранной моделью сопряжения сверхструктур.

Если при фазовом переходе вакансии перемеща-
ются только по узлам подрешеток вакансий и не
попадают в подрешетки атомов, то вклад в конфи-
гурационную энтропию внесут только чисто моно-
клинные, чисто кубические и общие вакансионные
позиции:

Stot = Smon + Scub + Sjoint.

График зависимости суммарной энтропии в расчете
на один узел структуры B1 от параметра ηcub по-
казан на рис. 4. Конфигурационная энтропия имеет
максимум при ηcub = 0.5445. Кривая обрывается при
достижении системой состояния, соответствующего
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точке E на рис. 2. При дальнейшем увеличении ηcub
по траектории EA (рис. 2) вид кривой несколько
изменится, однако максимум энтропии уже пройден
при ηcub = 0.5445.

3.3. Свободная энергия

Рассчитанные по формуле F = E−TS зависимо-
сти свободной энергии переходной структуры от па-
раметра дальнего порядка ηcub при различных тем-
пературах показаны на рис. 5. Равновесные значе-
ния параметра дальнего порядка, соответствующие
минимуму свободной энергии, постепенно увеличи-
ваются с ростом температуры и асимптотически
приближаются к значению параметра порядка, со-
ответствующего максимуму конфигурационной эн-
тропии. Подобное поведение структурного парамет-
ра характерно для фазового перехода второго ро-
да. Конкретный вид зависимости E(ηcub) оказыва-
ет влияние на температуру начала фазового перехо-
да: если кривая E(ηcub) выпукла вверх, разрушение
низкотемпературной фазы α-TiO начнется при бо-
лее высоких температурах.

Как видно на рис. 5, превращение порядок–
порядок не протекает до конца, т. е. идеально
упорядоченная кубическая сверхструктура M5X5cub

[21–23] не является термодинамически равновесной
сверхструктурой высокотемпературной упорядо-
ченной фазы β-TiO, и не удивительно, что данная
модель не позволяет исчерпывающе объяснить ре-
зультаты [15–20]. Вместо сверхструктуры M5X5cub

образуется особое структурное состояние, в ко-
тором вакансии распределены по подрешеткам
одновременно двух сверхструктур. Одна из них
является энергетически выгодной сверхструктурой
низкотемпературной фазы, а другая — допол-
нительной и служит для понижения свободной
энергии при повышении температуры вследствие
роста вклада конфигурационной энтропии. Чтобы
завершилось образование идеально упорядоченной
сверхструктуры в высокотемпературной фазе,
требуется понижение конфигурационной энтропии,
что при повышении температуры невозможно.
Отметим также, что максимально возможное
значение параметра порядка в переходной струк-
туре не будет достигнуто, так как при некоторой
температуре выгодным окажется состояние с еще
большей конфигурационной энтропией, вызванное
разупорядочением вакансий и в кубической, и в
моноклинной сверхструктурах. Произойдет фазо-
вый переход порядок–беспорядок c образованием
неупорядоченной кубической фазы γ-TiO. После-
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Рис. 5. Зависимости свободной энергии F = E − TS от
параметра дальнего порядка, рассчитанные при различ-
ных температурах: a — вариант, когда функция E(ηcub)
линейная, б — кривая выпуклая вверх и в — кривая, вы-
пуклая вниз. Линии 1, 2, . . . , 10 соответствуют температу-
рам T1, T2, . . . , T10, T1 < T2 <, . . . , < T10. Жирными точ-
ками отмечены положения минимумов свободной энергии.
Вертикальная черта соответствует максимуму конфигура-

ционной энтропии

довательность равновесных фазовых превращений,
происходящих в монооксиде титана при повыше-
нии температуры, должна выглядеть следующим
образом: идеально упорядоченная моноклинная
сверхструктура M5X5mon (α-TiO) — переходное
состояние M5X5mon–M5X5cub (β-TiO) — неупорядо-
ченная структура (γ-TiO). В эксперименте [15, 16]
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низкотемпературную моноклинную сверхструктуру
не удалось получить, так как использовались более
высокие температуры и меньшее время отжига, чем
в оригинальных работах [8–10].

4. СТРУКТУРНАЯ МОДЕЛЬ
ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНОЙ ФАЗЫ β-TiO

Предложенную модель переходного состояния
порядок–порядок в монооксиде титана, образо-
ванную сопряжением сверхструктур M5X5mon и
M5X5cub, можно рассматривать как самостоя-
тельную сверхструктуру. В отличие от исходных
сверхструктур M5X5, вакансионная подрешетка
данной сверхструктуры содержит большее ко-
личество узлов базисной структуры B1, но эти
узлы никогда полностью не заполнены вакансия-
ми. Обозначение M5X5 в этом случае становится
некорректным, так как не отражает указанные
особенности. С учетом расширения количества
узлов вакансионной подрешетки при неизмен-
ном общем количестве вакансий в соединении
образующуюся сверхструктуру можно обозначить
M(5−i)X(5−i) или M(5−i)�(1+i)X(1−i)�(5+i) (i = 1;
11/18; 14/18), где индекс i учитывает расширение
вакансионной подрешетки вследствие сопряжения
исходных сверхструктур M5X5. Символы «�» и
«�» обозначают вакансии соответственно метал-
лической и неметаллической подрешеток базисной
кристаллической структуры.

При любом варианте сопряжения исходных
сверхструктур M5X5 в матрице базисной структуры
B1 образующаяся сверхструктура будет обладать
единственным точечным элементом симметрии —
плоскостью зеркального отражения, что позволяет
отнести ее к пространственной группе N 6 (P1m1)
[26]. Минимальная по размерам элементарная ячей-
ка, включающая плоскость зеркального отражения,
соответствует элементарной ячейке кубической
сверхструктуры M5X5cub (рис. 6). Базис элемен-
тарной ячейки составляют 144 узла структуры B1,
из которых 36 узлов занимают однократные кри-
сталлографические позиции a, столько же узлов —
однократные кристаллографические позиции b и
72 узла — двукратные позиции c. На элементар-
ную ячейку приходится 216 узлов, из которых 58
принадлежат подрешеткам вакансий (29 в металли-
ческой подрешетке и столько же в неметаллической
подрешетке структуры B1). Вероятности нахожде-
ния вакансий в узлах этой подрешетки являются
функциями параметров дальнего порядка исходных

[001]
B1

[001]
B1

[100]
B1

[ 0]01
B1

а

б

(001)

(001)

Рис. 6. Один из вариантов сопряжения исходных сверх-
структур M5X5 в базисной структуре B1 для 0 ≤ vjoint ≤
≤ 0.3889. Начало координат моноклинной сверхструктуры
(сплошные линии) помещено в точку (001)B1 кубической
сверхструктуры (штриховые линии). Показаны плоскости

[010]B1 (а) и [100]B1 (б) (см. рис. 1)

сверхструктур ηcub или ηmon. В свою очередь,
вид этих функций определяется траекториями,
изображенными на рис. 2, либо, в более широком
плане, любыми произвольными траекториями
внутри областей на рис. 2. Формально, несмотря на
то, что сверхструктура M(5−i)X(5−i) принадлежит
моноклинной сингонии, параметры ее элементарной
ячейки могут совпадать с параметрами ячейки
кубической сверхструктуры (a = b = c = 3aB1,
α = β = γ = 90◦). В реальной структуре должны
наблюдаться остаточные моноклинные искажения
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Рис. 7. Количество и расположение энергетически невы-
годных дивакансий металл–неметалл в элементарной
ячейке сверхструктурыM(5−i)X(5−i), полученной совмеще-
нием сверхструктур M5X5mon и M5X5cub. Начало коорди-
нат моноклинной сверхструктуры M5X5mon совмещено с
координатами (000)B1 (i = 14/18) (а) (0, 0, 0.5)B1 (i = 1)
(б) или (001)B1 (i = 11/18) (в) кубической сверхструктуры
M5X5cub. Показаны границы элементарных ячеек базисной

структуры B1

структуры M5X5mon, т. е. нужно считать, что
β ≈ 90◦, а параметры a, b и c не равны между
собой.

Сверхструктура M(5−i)�(1+i)X(5−i)�(1+i) пред-
полагает различные комбинации размещения узлов
вакансионных подрешеток и вероятностей их запол-
нения. На рис. 7 показаны три варианта размеще-
ния вакансионных позиций в элементарной ячейке:
когда начало координат моноклинной сверхструк-
туры M5X5mon совмещено с координатой (000) (а),
(0,0.5,0.5) (б) и (001) (в) кубической сверхструк-
туры M5X5cub, что соответствует 0 ≤ vjoint ≤
≤ 0.2223 (а), vjoint = 0 (б) и 0 ≤ vjoint ≤
≤ 0.3889 (в). При выборе предпочтительного ва-
рианта необходимо соотносить количество энерге-
тически выгодных и невыгодных корреляций меж-
ду вакансиями. Согласно результатам расчетов ab
initio [24, 27] в дефектной структуре монооксида
титана количество пар вакансий Ti–O, расстояние
между которыми равно радиусу первой координа-
ционной сферы, должно быть минимальным. Этому
критерию удовлетворяет вариант, изображенный на
рис. 7в. В таблице приведены координаты позиций
в сверхструктуре M(5−i)�(1+i)X(5−i)�(1+i) для дан-
ного варианта совмещения исходных сверхструктур
(i = 11/18). На рис. 8 показана элементарная ячей-
ка M(5−11/18)�(1+11/18)X(5−11/18)�(1+11/18) с учетом
различных типов вакансионных позиций из табли-
цы.

5. ДИФРАКЦИОННЫЕ СПЕКТРЫ
СВЕРХСТРУКТУРЫ M(5−i)X(5−i)

Как было показано в предыдущих разделах,
сверхструктура M(5−i)X(5−i) высокотемпературной
фазы β-TiO может быть представлена как супер-
позиция энергетически выгодной сверхструктуры
низкотемпературной фазы α-TiO и дополнительной
сверхструктуры. Модель кубической сверхструкту-
ры, предложенную в работах [21–23], обоснован-
но можно считать дополнительной: она объясня-
ет существование всех сверхструктурных рефлек-
сов на картинах микродифракции [17–20] и подав-
ляющего большинства рефлексов на рентгенограм-
мах [15, 16] образцов высокотемпературной фазы,
синтезированных в работах [15, 16]. Тем не менее
объяснить реально наблюдаемые соотношения меж-
ду интенсивностями сверхструктурных рефлексов, в
рамках только одной модели [21–23], по-видимому,
невозможно. Предлагаемая в данной работе сверх-
структура M(5−i)X(5−i) обладает уникальным на-
бором соотношений интенсивностей рефлексов, ко-
торый не может быть получен в рамках моде-
ли кубической сверхструктуры M5X5cub. Это сле-
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Таблица. Координаты узлов в моноклинной сверхструктуреM(5−11/18)X(5−11/18) (пространственная группа P1m1).
Начало координат исходной моноклинной сверхструктурыM5X5mon помещено в точку (0, 0, 1)B1 кубической сверх-

структуры M5X5cub

Подрешетка

Принадлежность
подрешеткам вакансий
одной из исходных
сверхструктур:
M — M5X5mon,

C — M5X5cub, J — общие

Координаты узла в моноклинной сверхструктуре
M(5−11/18)X(5−11/18)

M, атомы

(0,0,0)∗, (1/6,1/6,0), (1/2,1/6,0), (1/6,1/2,0)∗∗,
(1/2,1/2,0)∗∗, (1/6,0,1/6)∗,
(1/2,0,1/6)∗, (5/6,0,1/6)∗,
(0,1/6,1/6), (1/3,1/6,1/6),

(2/3,1/6,1/6), (1/6,1/3,1/6), (1/2,1/3,1/6),
(5/6,1/3,1/6), (0,1/2,1/6)∗∗,

(1/3,1/2,1/6)∗∗, (2/3,1/2,1/6)∗∗, (1/6,1/6,1/3),
(5/6,1/6,1/3), (1/3,1/3,1/3), (2/3,1/3,1/3),

(1/6,1/2,1/3)∗∗, (5/6,1/2,1/3)∗∗, (1/6,0,1/2)∗,
(1/2,0,1/2)∗, (5/6,0,1/2)∗, (0,1/6,1/2), (1/3,1/6,1/2),

(2/3,1/6,1/2), (1/6,1/3,1/2), (1/2,1/3,1/2), (5/6,1/3,1/2),
(0,1/2,1/2)∗∗, (1/3,1/2,1/2)∗∗,
(2/3,1/2,1/2)∗∗, (1/2,1/6,2/3),

(5/6,1/6,2/3), (1/3,1/3,2/3), (1/2,1/2,2/3)∗∗,
(5/6,1/2,2/3)∗∗, (1/6,0,5/6)∗, (1/2,0,5/6)∗,
(5/6,0,5/6)∗, (0,1/6,5/6), (1/3,1/6,5/6),

(2/3,1/6,5/6), (1/6,1/3,5/6), (1/2,1/3,5/6), (5/6,1/3,5/6),
(0,1/2,5/6)∗∗, (1/3,1/2,5/6)∗∗, (2/3,1/2,5/6)∗∗

X, атомы

(1/6,0,0)∗, (1/2,0,0)∗, (5/6,0,0)∗, (0,1/6,0),
(1/3,1/6,0), (2/3,1/6,0), (1/6,1/3,0), (1/2,1/3,0),

(5/6,1/3,0), (0,1/2,0)∗∗, (1/3,1/2,0)∗∗,
(2/3,1/2,0)∗∗, (0,0,1/6)∗, (1/3,0,1/6)∗, (5/6,1/6,1/6),
(0,1/3,1/6), (1/3,1/3,1/6), (1/6,0,1/3)∗, (1/2,0,1/3)∗,
(5/6,0,1/3)∗, (0,1/6,1/3), (1/3,1/6,1/3), (2/3,1/6,1/3),

(1/6,1/3,1/3), (1/2,1/3,1/3), (5/6,1/3,1/3), (0,1/2,1/3)∗∗,
(1/3,1/2,1/3)∗∗, (2/3,1/2,1/3)∗∗, (0,0,1/2)∗,

(2/3,0,1/2)∗, (0,1/3,1/2), (2/3,1/3,1/2), (1/2,1/2,1/2)∗∗,
(1/6,0,2/3)∗, (1/2,0,2/3)∗, (5/6,0,2/3)∗, (0,1/6,2/3),

(1/3,1/6,2/3), (2/3,1/6,2/3), (1/6,1/3,2/3), (1/2,1/3,2/3),
(5/6,1/3,2/3), (0,1/2,2/3)∗∗, (1/3,1/2,2/3)∗∗,
(2/3,1/2,2/3)∗∗, (1/3,0,5/6)∗, (2/3,0,5/6)∗,

(1/6,1/6,5/6), (5/6,1/6,5/6), (1/3,1/3,5/6), (2/3,1/3,5/6)
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Таблица. Продолжение таблицы

M, вакансии

M
(5/6,1/6,0), (5/6,1/2,0)∗∗, (1/2,1/6,1/3), (1/2,1/2,1/3)∗∗,

(1/6,1/6,2/3), (1/6,1/2,2/3)∗∗, (2/3,1/3,2/3)

C
(2/3,0,0)∗, (0,1/3,0), (2/3,1/3,0), (1/3,0,1/3)∗,

(2/3,0,1/3)∗, (0,0,2/3)∗, (1/3,0,2/3)∗, (0,1/3,2/3)
J (1/3,0,0)∗, (1/3,1/3,0), (0,0,1/3)∗, (0,1/3,1/3), (2/3,0,2/3)∗

X, вакансии

M
(1/6,1/6,1/6), (2/3,0,1/6)∗, (1/6,1/3,1/6), (2/3,0,1/2)∗,

(2/3,1/3,1/2), (0,0,5/6)∗, (0,1/3,5/6)

C
(1/2,1/6,1/6), (1/2,1/2,1/6)∗∗, (5/6,1/2,1/6)∗∗, (1/6,1/6,1/2),
(1/6,1/2,1/2)∗∗, (1/2,1/6,1/2), (1/6,1/2,5/6)∗∗, (5/6,1/2,5/6)∗∗

J
(1/6,1/2,1/6)∗∗, (5/6,1/6,1/2), (5/6,1/2,1/2)∗∗,

(1/2,1/6,5/6), (1/2,1/2,5/6)∗∗

Примечание. ∗ — Узлы в кристаллографических позициях 1(a); ∗∗ — узлы в кристаллографических позициях 1(b);
остальные узлы находятся в позициях 2(c).

[001] =
B1 c

[010]
B1 = b

[100]
B1 = a

1 2 3 4 5 6

Рис. 8. Положение структурных вакансий в элементар-
ной ячейке сверхструктуры M(5−11/18)X(5−11/18) (про-
странственная группа P1m1): 1, 2 — вакансии соответ-
ственно металлической и неметаллической подрешеток
B1, принадлежащие только моноклинной сверхструктуре
M5X5mon (группа M в таблице), 3, 4 — те же вакан-
сии, но принадлежащие только кубической сверхструкту-
ре M5X5cub (группа C в таблице), 5, 6 — вакансии соот-
ветственно металлической и неметаллической подрешеток
B1, принадлежащие одновременно моноклиннойM5X5mon

и кубической M5X5cub сверхструктурам (группа J в табли-
це)

дует из неэквивалентности кристаллографических
позиций M(5−i)X(5−i) и M5X5cub. Например, веро-
ятности нахождения вакансий во всех 6-кратных
позициях f подрешетки металла сверхструктуры
M5X5cub одинаковы [21–23]. Однако в сверхструкту-

ре M(5−i)X(5−i) данные позиции могут неравномер-
но заполняться вакансиями, в зависимости от то-
го, принадлежат ли они только подрешетке вакан-
сий сверхструктуры M5X5cub или являются общими
с моноклинной сверхструктурой M5X5mon.

На рис. 9 показаны рентгенограммы, рассчи-
танные для сверхструктур M5X5mon, M5X5cub и
M(5−i)X(5−i) при i = 0, 14/18 и 11/18. На рис. 10
для примера изображены вариации рентгенограм-
мы для i = 11/18 при различных вероятностях ва-
кансий в чисто моноклинных, чисто кубических и
общих вакансионных позициях. Отметим, что под-
бор параметров сверхструктуры, наиболее близких
к экспериментальной рентгенограмме [15, 16], явля-
ется практически неосуществимой задачей вслед-
ствие огромного множества их возможных комбина-
ций. Отметим лишь существенные параметры моде-
ли M(5−i)X(5−i), влияющие на конкретное соотноше-
ние интенсивностей сверхструктурных рефлексов.

1. Вариант совмещения исходных сверхструктур
M5X5 в базисной структуре B1.

2. Конкретное соотношение между параметрами
дальнего порядка ηmon и ηcub (области, изображен-
ные на рис. 5).

3. Нестехиометрия реальных образцов высоко-
температурной фазы. Низкотемпературная фаза
α-TiO со сверхструктурой M5X5mon имеет узкую
область гомогенности [8–10]. Область гомогенно-
сти высокотемпературной фазы точно неизвестна.
Вероятно, она гораздо шире области гомогенности
α-TiO, а ее границы зависят от температуры [5, 7].
Образцы, исследованные в работах [15–20], имели

6 ЖЭТФ, вып. 2 (8)
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Рис. 9. Расчетные рентгенограммы сверхструктур
M5X5mon (пространственная группа C2/m) (а) и M5X5cub

(пространственная группа Pm3̄m) (б), а также сверхструк-
туры M(5−i)X(5−i) (пространственная группа P1m1) при
i = 11/18 (в), i = 14/18 (г) и i = 1 (д). Рентгенограммы
в, г и д рассчитаны для случая, когда вероятности
нахождения вакансии в группах позиций M и C (таблица)
равны 0.5. При i = 1 группа J отсутствует, для в и г все
позиции группы J вакантны. Период базисной структуры
B1 принят равным 418.2 пм, длина волны рентгеновского

излучения λ = 154 пм

состав TiO1.087.
4. Асимметрия поведения вакансий в металли-

ческой и неметаллической подрешетках. В данной
работе рассмотрен вариант, когда упорядочение ва-
кансий в металлической и неметаллической подре-
шетках базисной кристаллической структуры про-
исходит одинаково. При отклонении от стехиомет-
рии нельзя исключать, что параметры дальнего по-
рядка для подрешетки металла и подрешетки неме-
талла структуры B1 принимают различные значе-
ния.
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Рис. 10. Расчетные рентгенограммы сверхструктуры
M(5−11/18)X(5−11/18) при различных концентрациях вакан-
сий v в группах вакансионных позицийM , C и J (таблица):
а— vM = 0.5, vC = 0.5, vJ = 1; б— vM = 0.8167, vC = 0.3,
vJ = 0.8167; в — vM = 0.8182, vC = 0.8182, vJ = 0.
Жирными штрихами отмечено положение сверхструктур-
ных рефлексов, которые отсутствуют в исходной кубиче-
ской сверхструктуре M5X5cub. Период базисной структуры
B1 принят равным 418.2 пм, длина волны рентгеновского

излучения λ = 154 пм

5. Частичное разупорядочение. При высоких
температурах еще до того, как произойдет фазо-
вый переход порядок–беспорядок, часть вакансий из
подрешеток вакансий может перейти в подрешетку
атомов, что дополнительно увеличит конфигураци-
онную энтропию соединения.

6. Корреляционный ближний порядок [1–3] в
частично разупорядоченной структуре. Вакансии
в подрешетке атомов должны располагаться так,
чтобы количество энергетически невыгодных атом-
но-вакансионных группировок было минимальным.
Это может привести к неравенству вероятностей на-
хождения вакансий в различных кристаллографи-
ческих позициях сверхструктуры и, как следствие,
к изменению соотношения между интенсивностями
сверхструктурных рефлексов [28, 29].

7. Неравенство вероятностей нахождения вакан-
сий в различных группах узлов вакансионной подре-
шетки. В рассмотренных выше моделях вероятности
нахождения вакансий в узлах, находящихся в пре-
делах любой из групп M , C и J (таблица), приня-
ты равными. В действительности симметрия сверх-
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структуры M(5−i)X(5−i) допускает их неравенство.
Например, если ограничиться только десятью зна-
чениями вероятностей для каждого из типов узлов
вакансионной подрешетки, число возможных комби-
наций вероятностей составит 1058, что делает невоз-
можным рассмотрение даже этого отдельно взятого
фактора при интерпретации экспериментальных ди-
фракционных спектров высокотемпературной фа-
зы.

Помимо сверхструктурных рефлексов, свой-
ственных исходным сверхструктурам M5X5mon

и M5X5cub, комбинированная сверхструктура
M(5−i)X(5−i) может давать собственные уникаль-
ные дифракционные отражения в том случае,
если при фазовом переходе нарушается условие
равномерного перемещения вакансий из M5X5mon

в M5X5cub (рис. 10б и 10в), т. е. возникают флук-
туации концентрации дефектов в группах узлов
M , C и J . Флуктуации могут быть обусловлены
необходимостью минимизации энергетически невы-
годных вакансионных группировок. Например,
вакансии могут располагаться преимущественно
в тех позициях, которые дают минимум энерге-
тически невыгодных дивакансий металл–неметалл
(рис. 7). При этом количество сверхструктурных
отражений на дифрактограммах может быть раз-
личным. По данным анализа [23] рентгенограмма
β-TiO действительно содержала три рефлекса
малой интенсивности, которые не принадлежали
сверхструктуре M5X5cub, однако их положение
несколько отличается от положения дополнитель-
ных рефлексов на рис. 10б и 10в. Теоретически в
области углов 5◦ < 2θ < 35◦ возможно появление
максимум четырех рефлексов, не принадлежа-
щих M5X5cub. При этом помимо M5X5cub следует
допустить образование других дополнительных
сверхструктур, которые могут возникнуть как
взамен M5X5cub при изменении температуры, так
и сосуществовать вместе с ней. Возможные сверх-
структуры типа M5X5 рассмотрены в [30], в [31]
проведен обзор сверхструктур других типов. Не
исключено, что существует равновесная последо-
вательность дополнительных сверхструктур, что
также повлияет на вид дифракционных спектров
соединения, подвергнутого различным режимам
отжига и закалки.

6. ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В работе рассмотрен новый тип дефектных крис-
таллических структур, которые образуются при
суперпозиции частично разупорядоченных сверх-

структур в результате фазового перехода второго
рода. Одна из исходных сверхструктур является
сверхструктурой низкотемпературной упорядочен-
ной фазы, а другая — дополнительной и служит для
увеличения вклада конфигурационной энтропии в
свободную энергию при повышении температуры.

Особенности рассмотренного структурного со-
стояния подробно исследованы на примере высоко-
температурной упорядоченной фазы монооксида ти-
тана β-TiO. Ее структура образована суперпозицией
низкотемпературной моноклинной сверхструктуры
M5X5mon (пространственная группа C2/m (A2/m))
и высокотемпературной кубической сверхструктуры
M5X5cub (пространственная группа Pm3̄m). Ранее
считалось, что именно M5X5cub является самостоя-
тельной сверхструктурой высокотемпературной фа-
зы β-TiO. Поэтому предлагаемую структурную мо-
дель можно рассматривать как переходное состоя-
ние порядок–порядок. С другой стороны, термоди-
намические расчеты показали, что фазовый переход
не может заканчиваться образованием M5X5cub, а
структура переходного состояния при высоких тем-
пературах должна быть термодинамически равно-
весной.

Структуру переходного состояния можно рас-
сматривать как самостоятельную сверхструктуру,
для которой предложено обозначение M(5−i)X(5−i),
где индекс i учитывает увеличение количества по-
зиций вакансионных подрешеток по сравнению со
сверхструктурами типа M5X5 и может принимать
три значения: 1, 14/18 и 11/18 в зависимости от
взаимного расположения исходных моноклинной и
кубической сверхструктур M5X5 в матрице базис-
ной кристаллической структуры B1 монооксида ти-
тана. Сверхструктура M(5−i)X(5−i) обладает моно-
клинной симметрией и принадлежит к простран-
ственной группе P1m1. Ее элементарная ячейка со-
ответствует элементарной ячейке сверхструктуры
M5X5cub. Базис включает 144 узла, из которых 36 уз-
лов занимают однократные кристаллографические
позиции a, столько же узлов — однократные пози-
ции b и 72 узла — двукратные позиции c.

Дифрактограммы сверхструктур M(5−i)X(5−i) и
M5X5cub могут полностью совпадать по расположе-
нию сверхструктурных рефлексов, но различаются
по их интенсивностям. Сверхструктура M(5−i)X(5−i)

обладает уникальным набором соотношений ин-
тенсивностей рефлексов, который не может быть
получен в рамках модели кубической сверхструкту-
ры M5X5cub. Помимо сверхструктурных рефлексов,
свойственных исходным сверхструктурам M5X5mon

и M5X5cub, комбинированная сверхструктура
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M(5−i)X(5−i) может давать собственные уникальные
дифракционные отражения в зависимости от кон-
кретного распределения вероятностей нахождения
вакансий в ее узлах.

По аналогии с монооксидом титана может
быть проанализировано поведение структурных
вакансий, атомов замещения или внедрения во мно-
жестве других соединений. Интерес представляют
переходные состояния в сплавах и твердых раство-
рах, для которых известны низкотемпературные и
высокотемпературные упорядоченные фазы. Мно-
гие высокотемпературные упорядоченные фазы,
возможно, представляют собой сочетания двух
либо более сверхструктур, так как повышенные
температуры предполагают некоторую долю беспо-
рядка вследствие роста вклада конфигурационной
энтропии.

Работа выполнена при финансовой поддержке
РФФИ (грант №17-02-00037).
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