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Дифракционные спектры переходных структурных состояний
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Предложен новый класс сверхструктур M(n−i)X(n−i) (n – целочисленная константа, i – рациональ-

ная переменная), образующихся в результате незавершенных равновесных фазовых переходов порядок–

порядок второго рода в твердых растворах и в соединениях с атомно-вакансионным упорядочением.

Новые сверхструктуры представляют собой суперпозицию частично разупорядоченных сверхструктур

типа Mn−Xn различной симметрии в матрице базисной кристаллической структуры. На примере вы-

сокотемпературной упорядоченной фазы β-TiO монооксида титана исследованы параметры моделей,

влияющие на расположение и интенсивность сверхструктурных отражений на дифрактограммах. Пока-

зано, что при определенных параметрах дифракционные спектры низко симметричной сверхструктуры

M(5−i)X(5−i) (пр. гр. P1m1) и высоко симметричной сверхструктуры M5X5 (пр. гр. Pm3̄m) идентичны

по расположению сверхструктурных рефлексов.
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1. Многие бинарные соединения переходных ме-
таллов с кислородом, азотом, углеродом и серой
содержат структурные вакансии в узлах металли-
ческой, неметаллической или сразу в обеих под-
решетках [1, 2]. Неупорядоченное расположение ва-
кансий не оказывает влияния на симметрию базис-
ной кристаллической структуры, которая описыва-
ется приближением среднего поля [3] и решетками
вероятностей [1, 2]. Упорядочение вакансий приво-
дит к образованию сверхструктур, симметрия кото-
рых отличается от симметрии исходной кристалличе-
ской структуры. Для бинарных соединений с атомно-
вакансионным упорядочением известно более сотни
сверхструктур различных типов и симметрий [1, 2, 4].
При этом многие модели упорядочения [5, 6] еще не
получили экспериментального подтверждения.

Для регистрации и идентификации сверхструк-
тур используют методы рентгеновской [7–9], элек-
тронной [10–12] или нейтронной [13, 14] дифракций.
В большинстве случаев построение модели сверх-
структуры по данным дифракционных эксперимен-
тов не представляет трудности. Для каждой из из-
вестных сверхструктур характерен определенный на-
бор сверхструктурных отражений, по количеству и
расположению которых можно отличить одну сверх-
структуру от другой. Анализ интенсивностей ре-
флексов, как правило, не проводится, а несовпаде-
ние расчетных и экспериментальных данных обычно
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списывается на нестехиометрию, частичное разупо-
рядочение или на особенности микроструктуры об-
разцов. В данной работе рассмотрен случай, когда
фактор интенсивности рефлексов имеет решающее
значение при идентификации сверхструктур, а про-
стые модели упорядочения не описывают реальное
поведение точечных дефектов.

2. Одним из первых соединений, в котором об-
наружено атомно-вакансионное упорядочение, был
нестехиометрический монооксид титана TiOy. Ав-
торы [10–12] наблюдали сверхструктурные отраже-
ния на картинах электронной микродифракции и
предложили для их объяснения модель моноклин-
ной сверхструктуры M5X5(mon) (пр. гр. C2/m). В обо-
значении сверхструктур MnXn индекс n показывает
количество атомов, приходящееся на 1 вакансию в
подрешетках M или X. В эксперименте [15], помимо
моноклинной сверхструктуры M5X5(mon), наблюда-
лась сверхструктура с кубической симметрией, точно
определить структурные параметры которой не уда-
лось.

Дальнейшие исследования по упорядочению ва-
кансий, проводившиеся авторами [7, 8, 16–19], не поз-
волили однозначно установить симметрию образу-
ющейся сверхструктуры. Положение сверхструктур-
ных рефлексов на рентгенограмме [7, 8] удовлетво-
рительно объяснялось моделью моноклинной сверх-
структуры, предложенной в [10–12]. Однако на кар-
тинах электронной микродифракции [16–19] присут-
ствовало множество сверхструктурных отражений,
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не относящихся к M5X5(mon). В недавних работах
[20–22] показано, что авторами [7, 8, 16–19] вместо
низкотемпературной фазы α-TiO со сверхструктурой
M5X5(mon) синтезирована высокотемпературная фа-
за β-TiO – та же упорядоченная фаза, что, вероят-
но, наблюдалась в эксперименте [4]. С другой сто-
роны, выполненные нами термодинамические расче-
ты [23] опровергают возможность образования иде-
ально упорядоченной сверхструктуры в высокотем-
пературной фазе β-TiO. Данный вывод вытекает
из невозможности понижения конфигурационной эн-
тропии с ростом температуры при переходе α-TiO –
β-TiO.

3. Рассмотрим общую закономерность фазовых
переходов порядок–порядок, сопровождающихся
изменением симметрии сверхструктуры. Свободная
энергия F системы при фазовом переходе явля-
ется функцией параметра дальнего порядка η:
F = E(η) − TS(η) (E – внутренняя энергия, S –
энтропия, T – температура). Параметр дальнего
порядка характеризует степень упорядоченности
структуры и связан с количеством вакансий в узлах
вакансионных подрешеток сверхструктур [1]. С
повышением температуры вакансии (из подрешетки
вакансий низкотемпературной сверхструктуры)
должны постепенно перемещаться в узлы подрешет-
ки вакансий высокотемпературной сверхструктуры.
При этом параметр дальнего порядка низкотемпе-
ратурной сверхструктуры уменьшается, а высоко-
температурной – увеличивается. Функциональная
зависимость между параметрами дальнего порядка
рассмотрена нами в [23]. Процесс фазового перехода
можно характеризовать как параметром дальнего
порядка низкотемпературной сверхструктуры, так и
параметром дальнего порядка высокотемпературной
сверхструктуры [23].

Точное вычисление зависимостей E(η) и S(η) пер-
вопринципными методами невозможно. Для каче-
ственной оценки поведения системы примем следу-
ющие допущения: (i) функция E(η) монотонно воз-
растает и (ii) функция S(η) главным образом опреде-
ляется конфигурационной составляющей энтропии.
Последняя легко может быть вычислена по опре-
делению Больцмана с использованием комбинатор-
ной формулы и формулы Стирлинга. Как показано
в [23], зависимость имеет максимум, соответствую-
щий максимальной степени беспорядка в вакансион-
ных подрешетках исходных сверхструктур. Сложе-
ние монотонно возрастающей функции E(η) и функ-
ции – TS(η), имеющей точку максимума, с учетом
различных значений параметра T , приводит к функ-
циям, графики которых изображены на рис. 1. При
достаточно низких температурах (кривые для T1, T2,

Рис. 1. (Цветной онлайн) Вид зависимостей свободной

энергии F = E − TS при различных температурах

(T0 < T1 < T2 . . . < Tm−2 < Tm−1 < Tm) от параметра

дальнего порядка η высокотемпературной сверхструк-

туры MnXn. Красной линией отмечено положение ми-

нимумов, пунктирной линией – значение параметра

дальнего порядка, соответствующее максимуму конфи-

гурационной энтропии

T3 на рис. 1) минимум свободной энергии достигает-
ся при минимально возможных η, что соответству-
ет низкотемпературной сверхструктуре, энергия E
которой минимальна. При дальнейшем повышении
температуры минимум свободной энергии постепен-
но смещается в сторону более высоких степеней по-
рядка высокотемпературной сверхструктуры и соот-
ветственно более низких степеней порядка низкотем-
пературной сверхструктуры. Точка минимума сво-
бодной энергии асимптотически приближается к точ-
ке минимума конфигурационной энтропии.

Из приведенных выше соображений вытекают
следующие выводы: (i) фазовый переход порядок–
порядок, обусловленный перераспределением вакан-
сий, происходит по механизму второго рода; (ii) фа-
зовый переход не протекает до конца, т.е. идеально
упорядоченные высокотемпературные фазы с нуле-
вым значением конфигурационной энтропии не мо-
гут быть термодинамически равновесными.

Таким образом, структура высокотемпературных
упорядоченных фаз в действительности представля-
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ет собой суперпозицию низкотемпературной сверх-
структуры и некой дополнительной сверхструктуры,
которая необходима для увеличения конфигурацион-
ной энтропии системы при повышенных температу-
рах.

4. Чтобы определить истинную симметрию вы-
сокотемпературной упорядоченной фазы следует по-
дробно проанализировать структурное образование,
получаемое при суперпозиции двух сверхструктур
разной симметрии в матрице базисной кристалличе-
ской структуры. Рассмотрим данный вопрос на при-
мере моноклинной (пр. гр. C2/m) и кубической (пр.
гр. Pm3̄m) сверхструктур M5X5 монооксида титана.
Тщательный анализ показал, что возможны три ва-
рианта совмещения данных сверхструктур в матрице
базисной структуры B1: когда количество общих ва-
кансий составляет 0 %, 22.23 (4/18)% и 38.89 (7/18)%
от общего количества вакансий. Причем образующа-
яся структура будет обладать единственным точеч-
ным элементом симметрии – плоскостью зеркаль-
ного отражения, что позволяет отнести ее к про-
странственной группе P1m1 моноклинной сингонии
[24]. (Пример совмещения сверхструктур показан на
рис. 2).

Рис. 2. (Цветной онлайн) Пример совмещения моно-

клинной (красные линии, 1) и кубической (синие ли-

нии, 2) сверхструктур в базисной кристаллической

структуре типа B1 (черные линии, 3). Единственный

точечный элемент симметрии, оставшийся от исходных

сверхструктур, – это плоскость зеркального отраже-

ния, перпендикулярная направлению [010]B1

С другой стороны, конкретный тип совмещения
сверхструктур должен учитывать условие минимиза-
ции энергетически невыгодных корреляций [25, 26].

С этой точки зрения наиболее приемлемым явля-
ется вариант, при котором количество общих узлов
вакансионных подрешеток равно 7/18. Элементар-
ная ячейка сверхструктуры M(5−11/18)X(5−11/18), по-
лученной совмещением исходных сверхструктур се-
мейства M5X5 с учетом различных типов вакансион-
ных позиций показана на рис. 3. По форме и размеру

Рис. 3. (Цветной онлайн) Элементарная ячейка ги-

бридной сверхструктуры M(5−11/18)X(5−11/18) (пр. гр.

P1m1): 1, 2 – атомы металлической M и неметалличе-

ской X подрешеток соответственно, 3, 4 – позиции ва-

кансий металлической и неметаллической подрешеток

соответственно, принадлежащие только исходной низ-

котемпературной моноклинной сверхструктуре M5X5

(пр. гр. C2/m), 5, 6 – тоже вакансионные позиции, но

принадлежащие только высокотемпературной кубиче-

ской сверхструктуре M5X5 (пр. гр. Pm3̄m), 7, 8 – пози-

ции вакансий металлической и неметаллической под-

решеток, принадлежащие одновременно моноклинной

и кубической сверхструктурам M5X5

она совпадает с элементарной ячейкой кубической
сверхструктуры M5X5, т.е. a = b = c = 3aB1, α =
= β = γ = 90◦, а понижение симметрии с кубической
до моноклинной обусловлено изменением в располо-
жении вакансионных позиций. Базис элементарной
ячейки включает 144 узла структуры B1, из которых
36 узлов занимают однократные кристаллографиче-
ские позиции a, столько же узлов – однократные кри-
сталлографические позиции b и 72 узла – двукрат-
ные позиции c. На элементарную ячейку приходится
216 узлов, из которых 58 принадлежат подрешеткам
вакансий (29 в металлической и столько же в неме-
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таллической подрешетках структуры B1). С учетом
кратности позиций в M(5−11/18)X(5−11/18) число раз-
личных типов узлов подрешетки вакансий достигает
40, в то время как в M5X5(mon) и M5X5(cub) оно со-
ставляет 2 и 4 соответственно. Вакансионные пози-
ции сверхструктуры никогда полностью не заполня-
ются вакансиями, что обеспечивает неравенство ну-
лю ее конфигурационной энтропии.

5. Сверхструктуры высокотемпературных упоря-
доченных фаз, получаемые суперпозицией исходных
сверхструктур MnXn [1, 2, 4], принципиально отлича-
ются от последних тем, что количество узлов их ва-
кансионных подрешеток больше количества вакан-
сий в соединении. С учетом этого факта предлага-
емый тип сверхструктур можно обозначить форму-
лой M(n−i)X(n−i), где индекс i принимает дискрет-
ные значения и учитывает расширение вакансион-
ной подрешетки вследствие суперпозиции исходных
сверхструктур типа MnXn. Конкретное значение i
определяется способом наложения сверхструктур в
базисной кристаллической структуре. В рассматри-
ваемом случае i может принимать значения 1, 14/18
и 11/18.

Авторам [10, 13–15], применявшим дифракцион-
ные методы анализа, не удалось отличить сверх-
структуру M(5−i)X(5−i) с моноклинной симметри-
ей от кубической сверхструктуры семейства M5X5.
Причина заключается в том, что дифракционные
спектры M(5−i)X(5−i) содержат все рефлексы сверх-
структуры M5X5(cub) а специфические рефлексы воз-
никают только при определенных соотношениях ве-
роятности вакансий в различных группах позиций
сверхструктуры M(5−i)X(5−i) (рис. 4).

При анализе дифракционных спектров гибрид-
ной сверхструктуры M(5−i)X(5−i) следует принимать
во внимание: с одной стороны, при фазовом перехо-
де порядок–порядок вероятности вакансий в узлах
M(5−i)X(5−i) должны распределяться так, что дан-
ная сверхструктура представляет собой наложение
решеток вероятности исходных сверхструктур M5X5,
а с другой стороны, модель M(5−i)X(5−i) предполага-
ет самостоятельный вариант размещения вакансий
в ее кристаллографических позициях. В первом слу-
чае (рис. 4c) дополнительные рефлексы отсутствуют,
и низко симметричную моноклинную M(5−i)X(5−i)

сверхструктуру от кубической M5X5 можно отли-
чить только по специфическим соотношениям сверх-
структурных отражений. Во втором случае (рис. 4d–
f) наблюдаются дополнительные сверхструктурные
рефлексы, не характерные для исходных сверхструк-
тур M5X5(mon) и M5X5(cub). Такие рефлексы возмож-
ны как в случае, когда распределение вакансий в уз-
лах привязано к подрешеткам исходных сверхструк-

Рис. 4. (Цветной онлайн) (a) – Расчетные рентгено-

граммы исходных моноклинной M5X5 (пр. гр. C2/m) и

кубической (пр. гр. Pm3̄m) (b) сверхструктур M5X5, а

также гибридной сверхструктуры M(5−11/18)X(5−11/18)

(пр. гр. P1m1) при различных вероятностях запол-

нения вакансий в позициях ее вакансионной подре-

шетки (c–f). Красными штрихами отмечено положение

рефлексов M(5−11/18)X(5−11/18), не совпадающих с ре-

флексами M5X5(cub). Период базисной структуры B1

принят равным 418.2 пм, длина волны рентгеновского

излучения λ = 154 пм
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тур, но их вероятности лежат за пределами допу-
стимых значений функции распределения [1, 2] для
M5X5 (рис. 4d, e), так и когда распределение вероят-
ностей не зависят от принадлежности узлов исход-
ным сверхструктурам. В частности, на рис. 4f при-
веден пример рентгенограммы для случайного рас-
пределения вакансий во всех 40 типах вакансионных
позиций M(5−11/18)X(5−11/18).

Во всех рассмотренных случаях 4d–f интен-
сивность дополнительных рефлексов относительно
мала. Кроме того, в процессе фазового перехода
порядок–порядок не следует ожидать значительного
отклонения вероятностей вакансий от допустимых
значений функций распределения исходных сверх-
структур типа M5X5, а случайные флуктуации
концентрации вакансий не дадут дополнительных
рефлексов достаточной интенсивности. С другой
стороны, анализ интенсивностей рефлексов тре-
бует дополнительной информации о вероятностях
вакансий в различных группах вакансионных
позиций гибридной сверхструктуры. Поэтому фак-
тически дифракционными методами невозможно
отличить низко симметричную сверхструктуру
M(5−i)X(5−i) от высоко симметричной частично
упорядоченной M5X5(cub). Возможно, для этой
цели подойдут методики, основанные на анализе
локальных атомно-вакансионных группировок [27] и
экспериментальные методы, дающие информацию о
ближнем порядке.

6. Таким образом, в работе показано, что несовпа-
дение интенсивностей рефлексов между эксперимен-
тальными и расчетными дифракционными спектра-
ми высокотемпературных упорядоченных фаз мо-
гут быть обусловлены неверными моделями упоря-
дочения точечных дефектов. Вместо простых сверх-
структур типа MnXn термодинамически оправдано
образование гибридных сверхструктур M(n−i)X(n−i),
представляющих собой суперпозицию сверхструкту-
ры низкотемпературной упорядоченной фазы и до-
полнительной сверхструктуры, которая сама не яв-
ляется термодинамически равновесной, но служит
для увеличения вклада конфигурационной энтропии
в свободную энергию с ростом температуры. Не ис-
ключено, что существуют последовательности высо-
котемпературных упорядоченных фаз с различными
типами гибридных сверхструктур.

Работа выполнена при финансовой поддержке
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