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НОРМАТИВНЫЕ ССЫЛКИ
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ГОСО РК 5.04.034-2011. Государственный общеобязательный стандарт образования Республики Казахстан. Послевузовское образование. Докторантура. Основные положения (изменения от 23 августа 2012 г. No1080). Правила присуждения ученых степеней от 31 марта 2011 года, No127.

ГОСТ 7.32-2001. Межгосударственные стандарты: (изменения от 2006 г.).

ГОСТ 7.1-2003. Библиографическая запись. Библиографическое описание. Общие требования и правила составления.

ОБОЗНАЧЕНИЯ И СОКРАЩЕНИЯ 

	SiC 
	– карбид кремния

	Si3N4
	– нитрид кремния

	Al2O3 
	– оксид алюминия 

	GenIV
	– новое поколение ядерных реакторов

	РСА (XRD)
	– рентгеноструктурный анализ

	РЭМ (SEM)
	– растровая электронная микроскопия

	ЭДА (EDX)
	– энерго-дисперсионный анализ

	АСМ (AFM)
	– атомно-силовая микроскопия

	CVD 
	– Chemical vapor deposition, Химическое осаждение из газовой фазы 

	Сна (dpa)
	– смещение на атом 

	DFT (density functional theory) 
	– теория функционала плотности 

	ПВА 
	– первично-выбитый атом


ВВЕДЕНИЕ
Не смотря на достаточно большое количество научных исследований и изысканий в области изучения радиационных повреждений и кинетики радиационных дефектов в конструкционных материалах, в том числе различных типах керамик, интерес к данной области не ослабевает, а в последние несколько лет только усиливается. Такое повышенный интерес к данному направлению исследований обусловлен несколькими факторами. 

Во-первых, с принятием концепции EuroFusion в области развития ядерной и термоядерной энергетики, в мире уделяется большое внимание изучению свойств новых типов конструкционных материалов, вошедших в список кандидатов для реакторов нового поколения, в том числе и термоядерных реакторов. Стоит отметить, что немаловажную роль в этом списке отведена керамикам на основе оксидов (MgO, Al2O3, ZrO2, BeO), карбидам (SiC, TaC, TiC) и нитридам (AlN, BN, Si3N4). Интерес к данному классу материалов обусловлен тем, что они обладают высокой температурой плавления, прочностью и механической устойчивостью к внешним воздействиям, что делает их одними из перспективных материалов для высокотемпературных ядерных реакторов, а также термоядерных реакторов.

Во-вторых, развитие ускорительной техники в последние несколько десятилетий открыли новые возможности для проведения исследований по моделированию процессов радиационных повреждений, а также условий облучения наиболее приближенных к реальным воздействиям радиационного фона и осколков деления в ядерных реакторах. Что в свою очередь позволило получить ряд уникальных фундаментальных данных о механизмах радиационных повреждений, устойчивости материалов к процессам распухания и охрупчивания, а также уточнению критических доз, вызывающих частичную или полную деструкцию материалов. Также использование ускорителей тяжелых ионов для моделирования эффектов радиационного повреждения в силу отсутствия эффекта накопления остаточной радиации облучаемым материалом, позволило проводить исследования облученных образцов непосредственно после облучения в отличие от реакторных испытаний. Это позволило исключить эффекты, связанные с релаксационными процессами при длительной выдержке облученных образцов на реакторах, а также дало возможности проведения исследований с различными условиями и дозами облучения, что достаточно затруднено в случае реакторных испытаний. Однако, не смотря на большое количество положительных эффектов использования ускорителей тяжелых ионов для подобных экспериментов, необходимо учитывать при сравнительном анализе экспериментов по облучению, факт максимальной глубины проникновения ионов, а также скорость набора дозы облучаемыми материалами. В случае реакторных испытаний набор дозы облучения происходит за достаточно длительное время, порой исчисляемое годами.  В то же время использование ускорителей тяжелых ионов для моделирования радиационных повреждений в материалах позволяет проводить подобные эксперименты на несколько порядков времени быстрее. 

В-третьих, в последние несколько лет отдельное внимание уделяется разработке и уточнению различных фундаментальных моделей радиационных повреждений, основной целью которых является создание унифицированного подхода для описания наблюдаемых эффектов, а также физического объяснения и интерпретации последствий радиационных повреждений материалов. В концепции большинства моделей радиационных повреждений лежит факт передачи энергии налетающих частиц в электронную и ядерную подсистемы мишени с последующей трансформацией кинетической энергии в тепловую и, как следствие, инициализации процессов связанных с тепловыми эффектами в структуре за счет создания градиента температур в малых локальных областях. В большинстве случаев использование подобной интерпретации механизмов радиационных повреждений позволяет с высокой точностью описать наблюдаемые эффекты, образования дислокационных повреждений, эффектов рекристаллизации или образования аморфных включений. Однако, в случае облучения низкоэнергетическими ионами, для которых процессы взаимодействия налетающих ионов с электронной и ядерной подсистемами имеют равновероятный характер, в отличие от тяжелых ионов, для которых доминирующим являются взаимодействия ионов с электронной подсистемой, данные модели не всегда применимы. В случае облучения низкоэнергетическими ионами также необходимо учитывать тот факт, что основные изменения происходят в очень малом по толщине приповерхностном слое, размер которого может составлять всего несколько сотен нанометров. В этом случае, нельзя исключать влияние поверхностных эффектов, связанных с накоплением радиационных повреждений вблизи поверхности и последующей деструкцией поврежденного слоя в результате охрупчивания, образования микротрещин или частичного распыления поверхности. 

При эксплуатации конструкционных материалов в ядерных реакторах, приповерхностные слои первой стенки реактора подвергаются большим дозам облучения, способным вызвать аморфизацию кристаллической структуры и последующее разрушение приповерхностного слоя, что может привести к катастрофическим последствиям. Процессы аморфизации и деградации, возникающие в процессе облучения обусловлены накоплением точечных дефектов в структуре с последующим образованием кластерных дефектов и областей разупорядочения, которые содержат в себе большое количество напряжений и искажений. В случае, когда концентрация искажений структуры достаточно велика, в приповерхностном слое могут инициироваться процессы шелушения и частичного расслоения, что приводит к резкому ухудшению не только структурных свойств, но и механических и теплопроводящих, что приводит к снижению срока эксплуатации материалов и его деструкции. Применение керамических материалов позволяет существенно увеличить срок эксплуатации, за счет высокой степени устойчивости к структурным изменениям, возникающим в процессе облучения. При этом, не смотря на большое количество работ по данной тематике, интерес к изучению процессов радиационных повреждений приповерхностных слоев, а также влияние облучения на механические свойства и износостойкость керамик до сих пор актуален и требует все большего внимания к себе.

Также достаточно много вопросов остается в описании кинетики и механизмов радиационных повреждений, вызванных накоплением гелия в структуре приповерхностного слоя, которое может происходить в случае высокотемпературных ядерных реакторов и термоядерных реакторов, как в результате трансмутационных реакций, так и при взаимодействии с теплоносителями. В этой связи необходимо четкое представление о процессах, возникающих при накоплении гелия, а также их последствий, которые они оказывают на изменение структурных, прочностных или механических свойств конструкционных материалов. В последние несколько лет большое внимание уделяется изучению механизмов гелиевого распухания, а также условий и критических доз при которых наблюдается формирование гелиевых пузырьков в структуре, их дальнейшей эволюции и последствий которые они вызывают. При этом отдельное внимание этому вопросу уделяется при изучении данных процессов радиационных повреждений и гелиевого распухания в высокотемпературных керамиках, интерес к которым, как уже было сказано выше, обусловлен возможностями применения их в качестве конструкционных материалов реакторов нового поколения. Основой подобного интереса является несколько факторов связанных с различиями механизмов накопления гелия в структуре для керамик и сталей и сплавов, структурными особенностями керамик, типов связей, а также механическими и прочностными свойствами материалов. В связи с этим в последнее время большое внимание уделяется работам и исследованиям, направленным на изучение механизмов радиационных повреждений при гелиевом распухании и охрупчивании. 

Одним из наиболее широко используемых керамических материалов является карбид кремния (SiC) который нашел свое применение не только в качестве конструкционных материалов но и полупроводниках, для изготовления радиационно-стойких светодиодов, огнеупорных материалов, солнечных элементов. Такое разнообразие областей применения обусловлено его высоким показателям химической и радиационной стойкости, износостойкости, большой ширине запрещенной зоны (2.4-3.3 эВ), высокой температуры плавления - 2830°С, а также различными вариациями кристаллической структуры, которая зависит от способа получения керамик. При этом одной из главных особенностей керамических материалов на основе оксидов или карбидов, полученных методом спекания является насыщение кристаллической структуры порами, которые могут оказать существенное влияние на физико-химические и рабочие характеристики, а также прочностные свойства керамик. Наличие пористости в случае применения их в условиях повышенного радиационного фона может привести к образованию аморфных включений и частичному распуханию приповерхностного слоя, что в дальнейшем может оказать негативное воздействие на рабочие характеристики материала. Одним из способов снижения пористости и изменения структуры приповерхностного слоя является метод допирования или имплантации дополнительных элементов в структуре керамик. При этом в случае допирования в процессе спекания распределение элемента допанта может быть неравномерно по объему, что может привести к формированию неоднородных включений и анизотропности пористости в структуре. В случае ионной имплантации, когда наибольшее количество имплантированного вещества распределяется на определенной глубине, которая зависит от максимальной длины пробега налетающих ионов в керамике, формируется упрочняющий слой который препятствует деградации керамики под внешними воздействиями за счет внедрения имплантированных ионов в кристаллическую структуру и снижения пористости приповерхностного слоя. В свою очередь применение низкоэнергетических ионов металлов позволяет проводить не только модификацию приповерхностного слоя керамик за счет изменения дислокационной и дефектной концентраций, но и при больших флюенсах облучения проводить имплантацию налетающих ионов в кристаллическую структуру керамик.
В качестве объекта исследования были выбраны поликристаллические керамики SiC, гексагонального типа кристаллической структуры, обладающие рядом уникальных физико-химических, механических и прочностных свойств, которые делают их перспективными для применения в качестве основы для конструкционных материалов нового поколения ядерных реакторов. Интерес к данным типам керамик в области ядерного материаловедения и реакторостроения обусловлен перспективами использования их в качестве основы для трехстуктурально-изотропного покрытия (TRISO) элементов ядерного топлива нового поколения для высокотемпературных ядерных реакторов и термоядерных реакторов, в качестве материалов первой стенки, а также изготовлению контейнеров для длительного хранения отработанного ядерного топлива и его захоронения. Применимость в данных направлениях SiC керамик обусловлена их высокими показателями механической прочности, твердости, устойчивости к термоударам, износостойкости при эксплуатации в условиях повышенных температур и коррозии, низким коэффициентом теплового расширения и высокой термостойкостью, а также стабильностью геометрических характеристик в результате внешних воздействий. 
Цель диссертационного исследования заключается в изучении устойчивости прочностных и механических свойств керамик на основе карбида кремния к низкоэнергетическому облучению, а также оценке применения ионной имплантации для модификации приповерхностного слоя керамик. 

На основании поставленной цели были сформулированы следующие задачи диссертационного исследования:

1. Исследование механизмов деградации структурных и механических свойств SiC керамик при облучении низкоэнергетическими ионами гелия.

2. Построение модели радиационных повреждений в SiC керамик в зависимости от флюенса облучения ионами гелия.

3. Исследование влияния низкоэнергетического облучения ионами Xe22+ на устойчивость механических и прочностных характеристик приповерхностного слоя SiC керамик.

4. Изучение возможности применения низкоэнергетического облучения ионами Ni12+ для направленной модификации приповерхностного слоя SiC керамик. 
Объект исследования. В качестве объекта исследований были выбраны поликристаллические керамики на основе карбида кремния, обладающие рядом уникальных физико-химических, механических и прочностных свойств, которые делают их перспективными для применения в качестве основы для конструкционных материалов нового поколения ядерных реакторов.

Предметом исследования является систематическое изучение механизмов радиационных повреждений приповерхностного слоя SiC керамик, а также их влияние на изменение прочностных характеристик и радиационной стойкости.
Положения, выносимые на защиту:
1. Предложена модель оценки вкладов различных структурных изменений в степень радиационных повреждений в SiC керамиках с гексагональным типом кристаллической структуры. При флюенсах облучения 1015-5х1016 ион/см2 основной вклад в радиационные повреждения вносят изменения дислокационной плотности и анизотропные деформации кристаллической решетки. При флюенсах облучения выше 1017 ион/см2 доминирующим эффектом является распухание кристаллической решетки и изменение ее объема в результате накопления имплантированного гелия в структуре поврежденного слоя 
2. Результаты ресурных испытаний приповерхностного слоя к деградации облученных образцов низкоэнергетическими ионами Xe22+ показали, что снижение трещиностойкости для облученных образцов составляет не более 10 %, что свидетельствует о высокой устойчивости облученных образцов к трещинообразованию в процессе искусственного старения.
3. Установлено, что увеличение флюенса облучения низкоэнергетическими ионами Ni12+ с 1014 ион/см2 до 5х1014 ион/см2 приводит к увеличению значений прочности на изгиб на 38 и 65% и ударной вязкости на 56 и 88% соответственно по сравнению с исходным образцом. 
Научная новизна диссертационного исследования заключается в систематических исследованиях устойчивости механических и прочностных свойств приповерхностного слоя карбидных керамик к радиационному повреждению, а также изучению возможности применения ионизирующего излучения для модификации свойств керамик с целью повышения ее механических характеристик.

В ходе исследования получены зависимости изменения структурных, механических, прочностных и морфологических характеристик SiC керамик в зависимости от флюенса облучения низкоэнергетическими ионами Не2+. Установлено, что наибольшие изменения прочностных свойств связаны с доминированием в структуре эффекта распухания кристаллической решетки за счет увеличения концентрации имплантированного гелия, и дальнейшей агломерации его с образованием вакансионных комплексов типа He-V. 

Предложена модель изменения структурных свойств керамик, подверженных облучению низкоэнергетическими ионами Не2  основанная на изменении вкладов концентрации дислокационной плотности, анизотропного искажения кристаллической решетки и эффекте распухания в результате имплантации.

Практическая значимость полученных результатов.
В совокупности представленные результаты изменения прочности карбидных керамик в результате облучения тяжелыми ионами в дальнейшем могут быть использованы не только с фундаментальной точки зрения, как дополнение к теории радиационных повреждений керамик, но и практической стороны, как результаты устойчивости к облучению и моделированию эффектов воздействия ионизирующего излучения на конструкционные материалы. 

Предложенная модель радиационных повреждений в SiC керамиках при гелиевом распухании в дальнейшем может быть использована в качестве дополнительной информации при разработке конструкторской документации реакторов нового поколения.

Личный вклад соискателя. 

Личный вклад диссертанта заключается в проведении измерений изменений структурных параметров с помощью методов рентгеновской дифракции, прочностных свойств полученных с помощью метода индентирования и последующем анализе зависимостей изменений и их интерпретации. Облучение образцов было осуществлено на ускорителе тяжелых ионов ДЦ-60, совместно с сотрудниками Лаборатории физики твердого тела Астанинского филиала Института ядерной физики и Лаборатории инженерного профиля Евразийского национального университета им. Л.Н. Гумилева. Все основные выводы по результатам исследований, основные тезисы и положения выносимые на защиту были согласованы и обсуждены с научными консультантами д.ф.-м.н., профессором Кадыржановым К.К. и д.ф.-м.н., профессором Угловым В.В.  

Связь работы с научно-исследовательскими программами.

Диссертационное исследование реализовывалось в рамках программно-целевого финансирования МОН РК по тематике BR05235921 «Создание радиационно-стойких наноструктурных материалов для современного материаловедения, альтернативной энергетики, нано и микроэлектроники» (2018-2020).

Достоверность полученных результатов.

Все эксперименты были осуществлены на современном аналитическом оборудовании, имеющем сертификаты соответствия и поверки. Измерения прочностных и структурных характеристик были осуществлены в несколько параллелей для избегания возникновения ошибок и набора статистических данных для определения погрешности измерений и величин стандартных отклонений. Также достоверность полученных результатов подтверждается наличием научных публикаций в журналах с высоким импакт-фактором, входящих в базы данных Scopus, Web of Science, где проходили несколько этапов рецензирования ведущими специалистами в данной области.   
Апробация результатов исследования. 

Результаты диссертационного исследования были представлены на следующих научных конференциях в виде научных докладов:
· 13-й международной конференции «Взаимодействие излучения с твердым телом» (Минск, 2019); 
· international online conference "Advanced manufacturing materials and research: new technologies and techniques AMM&R2021" (Усть-Каменогорск, 2021); 

· 1-й международной научной школы-конференции «АТОМ. НАУКА. ТЕХНОЛОГИИ» (Алматы, 2021);

· 50-й международной тулиновской конференции по физике взаимодействия заряженных частиц с кристаллами (Москва, 2021).

Публикации.

Основные результаты диссертационного исследования были опубликованы в 3 статьях, индексируемых в журналах Web of Science, Scopus, а также 4 тезисах и докладах на международных и республиканских конференциях за период проведения исследований.
Статьи зарубежных рецензируемых научных изданиях, входящих в базы данных Web of Science Core Collection и Scopus
1. Study of helium swelling and embrittlement mechanisms in SiC ceramics // Crystals. – 2022. – Р. 1-20 (Q3, IF=2.589, Процентиль – 53%).
2. Investigation of the effect of exposure to heavy Xe22+ ions on the mechanical properties of carbide ceramics // Eurasian Physical Technical Journal. – 2021. – Vol. 17, №1(33). – P 46-53 (Процентиль – 23%).
3.Implantation of low-energy Ni12+ ions to change structural and strength characteristics of ceramics based on SiC // Journal of Materials Science: Materials in Electronics. – 2020. – Vol. 31, №3. – P. 2246-2256 (Q3, IF=2.478, Процентиль – 66%).
Тезисы и доклады в сборниках республиканских и международных конференциях, научных школах

1. Исследование влияния имплантации низкоэнергетическими ионами  на структурные свойства керамики SiC // Материалы 13-й Международной конференции «Взаимодействие излучения с твердым телом» (Минск, 2019. – С. 172-173).

2. Исследование радиационной стойкости керамик SiC // Сборник тезисов I Международной научной школы-конференции «АТОМ. НАУКА. ТЕХНОЛОГИИ» (Алматы, 2021. – С. 27).
3. Investigation of the effect of exposure to heavy Xe22+ ions on properties of SiC ceramic// Book of Abstracts of International online conference "Advanced manufacturing materials and research: new technologies and techniques AMM&R2021" (Усть-Каменогорск, 2021. – С. 69).

4. Оценка эффективности радиационного упрочнения карбида кремния низкоэнергетическими ионами Kr15+//  Сборник тезисов 50-й Международной тулиновской конференции по физике взаимодействия заряженных частиц с кристаллами (Москва, 2021. – С. 163).

Структура и объем диссертационной работы. 

Диссертация содержит 100 машинописных страниц, включает в себя 53 рисунков и 7 таблиц. Общая структура диссертации включает такие разделы как Введение, три раздела, Заключение и список использованных источников, состоящий из 131 источника.

Во Введении приводятся краткие сведения о проблематике и актуальности диссертационного исследования, сформулированы цель, задачи и основные положения, выносимые на защиту, а также приводится информация о личном вкладе диссертанта в данное исследование, связь диссертационной работы с научно-исследовательскими программами  и приоритетными направлениями развития науки, а также апробация результатов и список опубликованных работ по теме исследования.

В первом разделе приводятся результаты литературного обзора, направленного на освещение проблемы радиационных повреждений в карбидных керамиках, а также различных моделях использующихся для описания наблюдаемых эффектах. 

Второй раздел посвящен описанию применяемых методов исследования, объектов исследования, а также условий облучения различными видами ионизирующего излучения и аналитический расчет ионизационных потерь налетающих ионов в материале.

Третий раздел посвящен описанию наблюдаемых эффектов радиационных повреждений и результатов экспериментальных работ, выполненных в рамках диссертационного исследования. Представлены результаты исследований изучения кинетики радиационных повреждений и последующего охрупчивания приповерхностного слоя SiC керамик подверженного облучению низкоэнергетическими ионами Не2+. Представлены результаты исследования влияния облучения тяжелыми ионами Xe22+ с энергией 440 кэВ и флюенсами облучения 1014, 5x1014, 1015 ион/см2 на свойства SiC керамик. Представлены результаты исследований применимости ионной имплантации для повышения прочностных характеристик и коррозионной стойкости карбидных керамик при облучении низкоэнергетическими ионами Ni12+ c энергией 20 кэВ/заряд.

В Заключении приводятся краткие итоги и выводы диссертационного исследования, основанные на результатах экспериментальных работ.

1 SiC КЕРАМИКИ, ПРИМЕНЯЕМЫЕ В КАЧЕСТВЕ КОНСТРУКЦИОННЫХ МАТЕРИАЛОВ

1.1 SiC керамики, примеры применения

Современное состояние энергетики в мире требует кардинальных решений в области повышения надежности ядерных установок, а также существенному увеличению сроков эксплуатации ядерных реакторов. Одним из решений в данном направлении является использование новых классов конструкционных материалов с улучшенными механическими, прочностными свойствами, обладающие высокой температурой плавления, радиационной и коррозионной стойкостью и т.д. [1-4]. Наиболее подходящими материалами обладающими характеристиками соответствующими этим требованиям являются керамики на основе оксидов [5-8], нитридов [9-12], карбидов [13-15] и т.д. 
Интерес к данному классу материалов обусловлен не только большим потенциалом практического применения в ядерной промышленности, космической технике, авиастроении, микроэлектроники, но и получением новых фундаментальных знаний в области теории радиационных дефектов в твердом теле, в частности, в карбидных, оксидных или нитридных керамиках. Получение новых знаний позволит значительно продвинуться в прогнозировании сроков эксплуатации данного класса материалов в реакторах нового поколения GenIV.

Развитие ядерной промышленности и ядерной энергетики, а также аэрокосмических исследований требуют новых типов высокотемпературных материалов, обладающих высокой устойчивостью к внешним воздействиям, а также способные работать при температурах более 1000°С. Немаловажным условий эксплуатации новых типов материалов помимо их устойчивости к температурным воздействиям является их механическая прочность. Так, к примеру, на рисунке 1.1 приведена диаграмма устойчивости различных материалов к прочности и жаропрочности, согласно которой, карбид кремния занимает одни из ведущих ролей в данной диаграмме. При этом данные материалы помимо жаропрочности должны также обладать долговременной стабильностью к окислению и ползучести, различным механическим воздействиям, включая механическоие трение, ударное воздействие, перепады давление, изломы и т.д. 

Как известно, карбид кремния (SiC) является одним из распространенных типов керамик, которые наиболее активно эксплуатируются в ядерной энергетике и радиационном материаловедении [16-19]. При этом в последние несколько лет интерес к данному типу керамик возрос за счет потенциального применения данных керамик в качестве материалов для утилизации ядерных отходов, созданию новых типов ядерного топлива для высокотемпературных или термоядерных реакторных установок. 

[image: image1.emf]
Рисунок 1.1 – Взаимосвязь между удельной прочностью и температурой новых типов материалов
Примечание – Составлено по источнику [20]
Как известно, природный SiC, также называемый муассанитом, является весьма редким материалом на Земле и был обнаружен только в осколках метеоритов, а также в вулканических породах – кимберлитах. Исторически первооткрывателем SiC является Эдвард Гудрич Ачесон, который открыл его в 1891 году в экспериментах по получению искусственных алмазов и назвал его карборундом. В природе SiC был обнаружен в 1904 году Генри Муассаном. Первым практическим применением SiC являлось использование его в качестве абразивных материалов для режущих инструментов в промышленности 

Одним из простых способов получения SiC является метод Ачесона, заключающийся в карботермическом восстановлении, производимом электрохимической реакцией кварцевого песка высокой чистоты. Основную химическую реакцию получения SiC керамик, методом Ачесона можно записать в следующем виде (1.1).

SiO2 + 3C → SiC + 2CO 




(1.1)

При этом формирование стабильных фаз происходит по теоретическим оценкам: a-SiC при температуре выше 2373 К; b-SiC – при 1273-1873 К. На рисунке 1.2 представлена фазовая диаграмма Si-C системы. Однако предложенная Olesinski R.W. и Abbaschian G.J. Фазовая диаграмма не представляет различий в a-SiC и b-SiC типах соединений. При этом как известно из различных источников, в структуре SiC существуют различные политипы, которые описываются полиморфными структурными превращениями в зависимости от различных условий. Химическая связь в SiC не только ковалентная, но и слегка ионная из-за разной электроотрицательности между кремнием и углеродом. Поэтому единственно стабильное соединение получают только при равном стехиометрическом составе, что оказывает существенное влияние на потенциал применения керамик. 
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Рисунок 1.2 – Равновесная фазовая диаграмма системы Si-C
Примечание – Составлено по источнику [21]
На рисунках 1.3, 1.4 представлены примеры различных кристаллических структур SiC с различными политипами, а также разницу в расположении атомов в решетках при a-SiC и b-SiC типах соединений. Карбид кремния имеет множество политипов, зависящих от различной укладки плотноупакованных атомных плоскостей Si-C [22-25]. Фундаментальной структурной единицей во всех политипах SiC является ковалентно связанный первичный координационный тетраэдр (либо SiC4, либо CSi4). Атом углерода находится в центре тяжести четырех атомов кремния (или наоборот). Одна из четырех связей Si–C параллельна оси с кристалла и считается совпадающей с ней. В настоящее время сообщается о более чем 200 политипах, возникающих в результате большого разнообразия предпочтительных последовательностей укладки атомов. Наиболее распространенными политипами являются 3C, 4H, 6H и 15R, где первое число показывает повторение пары Si-C, а C, H и R представляют кубические, гексагональные и ромбоэдрические кристаллы.

[image: image3.emf]
Рисунок 1.3 – Примеры кристаллической структуры политипов SiC: 3C, 4H, 6H и 15R 
Примечание – Составлено по источнику [26]
[image: image4.emf]
a – a-SiC; b – b-SiC
Рисунок 1.4 – Примеры кристаллической структуры SiC
Примечание – Составлено по материалам источника [26, p. 408]

SiC более высокого качества получают методом химического осаждения из газовой фазы (CVD) и термическим разложением предкерамических полимеров. Компоненты SiC обычно изготавливаются путем спекания без давления (SSiC) и рекристаллизации (RSiC) или горячего (изостатического) прессования (H(i)PSiC) мелкодисперсного порошка SiC, а также путем спекания в жидкой фазе (LPSSiC). Для реакционно связанного SiC (RBSiC) пористые заготовки на основе частиц SiC и углеродного связующего пропитывают расплавленным кремнием, что приводит к получению материалов и компонентов Si-SiC с высокой плотностью.

На рисунке 1.5 схематично представлены различные методы синтеза SiC керамик, используемые в промышленности. Кроме того, комбинирование различных методов получения керамик позволяют преодолеть недостатки и использовать все преимущества конкретных методов производства для получения уникальных структурных керамик. 

[image: image5.emf]
Рисунок 1.5 – Схематический обзор различных методов, используемых для создания SiC керамик 
Примечание – Составлено по источнику [11, p. 150]
Использование различных методов получения керамик, как правило, сопровождается длительными процессами изучения свойств получаемых образцов, с последующей отработкой режимов получения и доведения методов синтеза до совершенства. Основными требованиями к методам получения керамик, являются повторяемость структурных и механических свойств синтезируемых структур, возможность контролирования пористости керамик, а также управление фазовым составом, который как известно, играет немаловажную роль в определении дальнейшего применения керамик в промышленном применении. 

Так, к примеру, в работе [27] показано влияние термического спекание на фазообразование в SiC керамиках в зависимости от температуры отжига. На рисунке 1.6 представлены типичные рентгеновские дифрактограммы исследуемых керамик в зависимости от температуры отжига. Согласно представленным данным авторами, можно сделать вывод о том, что формирование устойчивой фазы SiC происходит при температуре спекания выше 1400°С, при этом промежуточной фазой является образования оксида кремния, который формируется при температуре отжига выше 1200°С.

[image: image6.emf]
a – Исходное состояние; b – отжиг при температуре 1200°С; c – отжиг при температуре 1400°С; d – отжиг при температуре 1600°С

Рисунок 1.6 – Рентгеновские дифрактограммы исследуемых керамик в зависимости от температуры отжига 
Примечание – Составлено по источнику [27, p. 1313]
Немаловажным условием практического применения SiC керамик является определение их устойчивости к внешним воздействиям, включая длительное воздействие больших температур. Так, в работе [28] представлены результаты исследований оценки применимости SiC керамик в условиях наиболее приближенных к реальным испытаниям в реакторных двигателях. Интерес к подобным исследованиям обусловлен не только возможностями оценить устойчивость механических свойств керамик к длительному воздействию термического нагрева, но и определить кинетику и механизмы высокотемпературного окисления и последующей структурной деградации в результате внешних воздействий. На полученных авторами серии изображений образцов после испытаний отчетливо видны следы высокотемпературной деградации материала, выражающиеся в образовании пор, микротрещин и сколов (рисунок 1.7). 

[image: image7.emf]
а – 100 Мпа; b – 85 Мпа; c – 70 Мпа

Рисунок 1.7 – СЭМ-изображения образцов керамик в условиях установки для сжигания при различном давлении 
Примечание – Составлено по источнику [28, p. 3102]
Отдельное внимание уделяется применению SiC керамик в виде монолитных образцов или в виде композитов в ядерной энергетики, в частности в качестве кандидатных материалов для оболочек твэлов [29, 30], материалов для инертных матриц ядерного топлива [31-33], материалов первой стенки и активной зоны ядерных реакторов [34, 35], а также функциональных материалов термоядерных реакторов [36-38]. Такой большой интерес основан на внутренних свойствах SiC, включая превосходную прочность при повышенных температурах, химическую инертность, относительно низкое поглощение нейтронов и стабильность при облучении нейтронами вплоть до высоких доз. При этом радиационная стабильность является наиболее важным требованием для применения керамик в ядерной промышленности. Стойкость к облучению является общим требованием к конструкционным материалам активной зоны ядерных реакторов и находится в центре внимания большого количества различных исследований. В зависимости от условий эксплуатации реактора SiC керамики должны удовлетворять дополнительным требованиям, включая жаропрочность, химическую совместимость с теплоносителем и топливом, нейтронную прозрачность, наведенную радиоактивность и способность выдерживать аварийные условия. 

Как известно нестабильность размеров при нейтронном облучении обычно является одним из факторов, ограничивающих срок службы ядерных конструкционныхматериалов. На рисунке 1.8 представлены результаты обобщения объемных изменений, вызванных облучением, в различных SiC керамиках, полученных различными методами производства.
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Рисунок 1.8 – Объемные изменения, вызванные облучением, в различных SiC-керамиках 
Примечание – Составлено по источнику [39]
Как видно из представленных данных на рисунке 1.8 в широком диапазоне температур облучения наблюдается четкая тенденция размерной стабильности. Таким образом, SiC керамики, состоящие в основном из кристаллических зерен SiC, подвергаются набуханию, в то время как аморфные SiC керамики дают усадку объема в результате облучения. При этом высокочистые кристаллические SiC керамики, полученные методом CVD, проявляют температурно-зависимые набухания, а величина насыщенного распухания при > ~1 смещении на атом составляет примерно 2% при 300°С и уменьшается с повышением температуры облучения до ~1000°С. Такая температурная зависимость связана с термоактивационными процессами динамического восстановления радиационных дефектов [40]. Сообщалось, что набухание достигает насыщения менее чем за несколько сна и остается неизменным, по крайней мере, до 70 сна при 260°C и 100 сна при 530°C [41]. Таким образом, высокочистый CVD-SiC был очень стабильным по размерам при высоких дозах нейтронов. Однако высокотемпературное распухание керамик может стать проблемой при применении SiC в качестве термоядерного бланкета в высокотемпературных реакторах, в зависимости от температуры облучения и степени радиационных повреждений.
Благодаря своим уникальным свойствам SiC керамики нашли свое применение в различных областях создания конструкционных материалов не только для ядерной промышленности, но и аэрокосмической и ракетостроении. На рисунке 1.9 представлены примеры использования керамик SiC для создания различных деталей в промышленности. 
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а – тормозной диск; б – носовой обтекатель X38; в – удлинитель сопла Yuanzheng-3; г – лопатка статора турбины высокого давления; д – футеровка камеры сгорания; е – лопатки ротора турбины низкого давления

Рисунок 1.9 – Примеры практического применения SiC керамики 
Примечание – Составлено по источнику [20, p. 427-428]
В химической промышленности SiC керамики применяются для изготовления мешалок и шнеков, уплотнительных колец, деталей насосов, сопел пескоструйной очистки, спиральных струйных форсунок, защитных кожухов для термопар, фурнитуры для обжиговых печей, ИК-излучателей, различных штуцеров, трубопроводов, работающих, в том числе, в агрессивных средах и т.д. 
В тяжелом машиностроении из SiC керамик изготавливают сварочные сопла, газовые сопла и диффузоры, электроизоляторы, сопротивления, термисторы. При этом к композиционным материалам использующихся в качестве вставок для режущего инструмента, поворотных композиционных режущих вставок выдвигаются следующие требования: материалы должны обладать высокой твердостью и долговечностью, отсутствием химических реакций с обрабатываемыми материалами, температурной стойкостью, необходимой при высокоскоростной обработке, низкой хрупкостью.
Благодаря высокой химической стойкости, огнеупорности и износостойкости, карбид кремния находит применение в качестве огнеупора в металлургии и машиностроении для футеровки термических печей. Для печной фурнитуры используется «рекристаллизованный» карбид кремния. Для работы в высокотемпературных печах при температурах 1200-1450°С часто используются нагреватели из карбида кремния, так как использование других материалов либо требует специальных условий эксплуатации (вольфрам, графит, молибден), либо нецелесообразно по экономическим соображениям, например, применение платины. Нагреватели из карбида кремния изготавливают из порошков SiC методами горячего прессования и шликерного литья.

В последние годы карбид кремния используется в качестве материала для изготовления оптических элементов. Преимущества SiC, как материала для оптических элементов – высокий модуль упругости, достаточно малая пористость, низкий коэффициент термического расширения, высокая теплопроводность, отсутствие токсичности по сравнению с бериллием. Зеркала из карбида кремния обладают уникальным сочетанием малого веса и высокой стабильности геометрических параметров. Они имеют очень высокий коэффициент отражения в области вакуумного ультрафиолета. Зеркала могут успешно эксплуатироваться в околоземном пространстве. Керамику на основе SiC сравнительно легко обрабатывать и изготавливать легкие конструкции больших размеров. С другой стороны, CVD SiC имеет большую плотность, что является необходимым для высококачественного и высокоточного полирования.
Таким образом, краткий анализ областей применения карбидных керамик и их свойств показал, что на сегодняшний день, интерес к данному классу материалов не угасает, причем наибольший интерес к карбиду кремния проявляется в области конструкционных материалов для реакторов нового поколения, где данные материалы имеют большие перспективы и широкий спектр применения. 
1.2 Радиационные эффекты в SiC керамиках

Как известно механизмы радиационных повреждений, а также процессов связанных с их эволюцией в зависимости от различных видов изучения изучаются уже достаточно длительное время. Интерес к данным исследованиям в последние годы обусловлен тем, что данный класс керамик все больше используется в качестве конструкционных материалов для ядерной энергетики нового поколения [42-45]. Так, SiC керамики нашли свой потенциал применения в качестве материалов для новых типов ядерного топлива (TRISO), конструкционных материалов реакторов деления, бланкетных материалов термоядерных реакторов, а также защитных материалов для хранения и утилизации ядерных отходов.  
Растущий интерес к SiC как ядерному материалу в последнее время привлек значительное внимание научного сообщества, занимающегося моделированием радиационных повреждений в материалах. При этом стоит отметить, что моделирование фундаментального поведения точечных дефектов в полупроводниках сложнее, чем в металлах, и SiC керамики в этом отношении не являются исключением. Некоторые проблемы при моделировании точечных дефектов в SiC керамиках возникают из-за направленности связей, существования множества политипов, сравнимых по энергии, и того факта, что дефекты в SiC могут заряжаться. 
Хотя силовые поля молекулярной динамики (МД) были разработаны [46, 47] для учета многих свойств SiC (например, энергии дефектов упаковки, некоторых зернограничных структур и стабильности политипов), энергии точечных дефектов и их зарядовые состояния довольно трудно воспроизвести с помощью классических методов моделирования. Напротив, делокализации электронов в металлах и нейтральность дефектов делают металлические системы гораздо более поддающимися классическим приближениям. 

В последнее десятилетие значительные усилия были направлены на расчет основных свойств заряженных дефектов в объемном SiC с использованием неэмпирических подходов, основанных на теории функционала плотности (DFT) [48, 49]. Хотя ab initio методы, как правило, более точны, чем классическое моделирование МД, они также сложны и трудно воспроизводимы. Так, к примеру, расчеты заряженных дефектов требуют больших размеров моделируемой системы (во избежание ложного влияния периодических граничных условий на электростатические взаимодействия) и возможности точного расчета ширины запрещенной зоны. Известно, что оба этих требования проблематичны для методов, основанных на методе DFT. Тем не менее, разрабатывались и продолжают разрабатываться методы коррекции как ширины запрещенной зоны, так и влияния размера системы, а точность расчета точечных дефектов в SiC будет продолжать улучшаться. В частности, пока не сообщалось о расчетах заряженных дефектов для непериодических структур, таких как границы зерен в бикристаллической конфигурации или дислоцированной системе, но весьма вероятно, что такие расчеты станут возможными в следующем десятилетии. 

Как было показано ранее SiC встречается во многих различных политипах, среди которых наиболее распространенной является структура цинковой обманки (3C) и гексагональные структуры (например, 4H и 6H). Кристаллическая структура SiC, используемого для структурных применений в ядерных реакторах, в основном представляет собой 3C, который состоит из двух перекрывающихся кубических подрешеток Si и C и имеет постоянную решетки 4,36 Å. 

Карбид кремния используется либо в поликристаллической форме, либо в виде композита SiC/SiC, состоящего из волокон на основе 3C-SiC, армирующих матрицу 3C-SiC. Связь в SiC в основном ковалентная с небольшим процентом (8%) ионного характера. Основные свойства точечных дефектов в SiC, такие как энергии образования и миграции, широко исследовались с использованием подходов ab initio, и они были обобщены в работах. [50, 51]. Важным свойством этих дефектов является то, что некоторые из них заряжены, что связано с тем, что SiC является широкозонным полупроводником. Например, в условиях легирования n-типа наиболее стабильная вакансия Si имеет зарядовое состояние +2. Интересно, что вакансия Si становится метастабильной в условиях p-типа, что иллюстрирует тот факт, что квантово-механические явления могут нуждаться в явном учете при моделировании образования и эволюции дефектов в SiC.

Большинство расчетов радиационных повреждений в керамиках SiC выполнено с использованием метода МД, основанного на классических силовых полях [52-54]. С использованием данных методов было установлено, что количество дефектов C (вакансий и междоузлий), остающихся после радиационных повреждений в результате каскадных соударений, в 2–3 раза больше, чем дефектов Si. Также были обнаружены антисайтовые дефекты, что важно, поскольку предполагалось, что накопление антисайтов играет важную роль в радиационно-индуцированной аморфизации SiC. Формирование кластерных дефектов также исследовалось в МД-моделировании [55]. В данной работе было обнаружено, что образование кластеров, состоящих из более чем трех точечных дефектов, происходит редко в течение одного каскада, в отличие от того, что было обнаружено при МД-моделировании облученных интерметаллических систем. С другой стороны, если несколько каскадов пространственно перекрываются в SiC, более крупные кластеры становятся более стабильными, а размер стабильных кластеров увеличивается с увеличением дозы. 

В то время как МД-моделирование с классическими силовыми полями обеспечило фундаментальное понимание радиационных эффектов в SiC, все еще остается немало вопросов связанных с необходимостью определения всех последствий использования классических силовых полей. Для решения данных вопросов желательно использовать моделирование, основанное на методах ab initio; однако такое моделирование ограничено довольно небольшими размерами системы (несколько сотен атомов) и, следовательно, низкими дозами облучения. Несмотря на это ограничение, моделирование ab initio, выполняемое на системах небольшого размера, все же может дать глубокое понимание эффектов излучения.

Например, недавнее исследование с использованием МД на основе теории функции плотности (DFT) продемонстрировало, что перенос заряда к отталкивающемуся атому и от него может изменять энергетические барьеры для образования дефектов, и поэтому перенос заряда может быть важным для включения в модели радиационных каскадов [56].

Доказательства образования и важности кластеров дефектов, которые, вероятно, состоят из междоузлий, были получены в экспериментах посредством анализа облученных образцов с помощью просвечивающей электронной микроскопии (ПЭМ) (например, в [57]). Точная природа этих кластеров дефектов в SiC и их влияние на распухание и механические свойства в настоящее время недостаточно изучены, и в этой области необходимо дальнейшее моделирование. 

Стоит отметить тот факт, что классическое или основанное на DFT МД моделирование не может описать эволюцию дефекта за пределами временного масштаба начального каскада (десятки пикосекунд), поэтому для моделирования долгосрочной эволюции дефектов требуются масштабированные подходы (с использованием предположений об идентичности зерен). Как известно, длительная эволюция дефектов влияет на многие явления, имеющие отношение к характеристикам SiC как ядерного материала, включая радиационную аморфизацию, распухание, рост дислокаций и взаимодействие с продуктами деления. Хотя простые эмпирические уравнения, которые связывают дозу с аморфизацией и температурой, могут быть успешно использованы для согласования многих экспериментальных измерений, такие модели часто включают подбор энергии активации для одного механизма восстановления дефекта. В большинстве случаев этот механизм часто даже не уточняется. В тех случаях, когда могут быть активны несколько механизмов рекристаллизации или когда может потребоваться экстраполировать экспериментальные данные на другие условия (например, измененную микроструктуру), необходимы более сложные многопараметрические модели. 

Примерами таких подходов являются кинетический метод Монте-Карло и уравнения теории скоростей, которые в настоящее время используются и развиваются для изучения радиационных эффектов в SiC. Что особенно интересно в этих крупнозернистых подходах, так это то, что они могут принимать подробную информацию, полученную из первых принципов, о радиационно-индуцированных процессах (например, энергиях образования кластеров, барьерах для реакций дефектов) в качестве входных параметров при развитии системы в диффузионных временных масштабах.

Ab initio расчеты таких входных параметров сталкиваются с некоторыми трудностями. Например, из-за ограничений в размерах системы расчет энергий образования кластеров дефектов продвигает уровень техники в расчетах ab initio на основе DFT, и до сих пор эти энергии оценивались только с использованием классического моделирования МД. 

Барьеры для реакций между точечными дефектами в принципе могут быть определены расчетами ab initio; однако на практике такие расчеты требуют вычислительных затрат из-за сложной энергетической картины дефектов в бинарной ковалентной керамике, такой как SiC. На самом деле сообщалось о противоречивых сообщениях о скоростях реакции ab initio для дефектов SiC, что имеет важное значение для радиационной стойкости этого материала. Несмотря на эти проблемы, крупнозернистые модели, основанные на информации ab initio, очень многообещающи, отчасти потому, что постоянно увеличивающаяся скорость процессора и достижения в численных методах делают расчеты ab initio более эффективными.

Так к примеру, в работе [58] с применением методов молекулярной динамики были получены результаты моделирования радиационных повреждений в карбидных керамиках типа SiC, TiC и ZrC к низкоэнергетическому облучению. В результате моделирования было показано, что в карбидных керамиках преобладают смещения атомов С в последовательных каскадных событиях, вызванных облучением. При этом образованные дефекты в SiC представляют собой пары Френкеля и антиузельные дефекты, в то время как для керамик TiC и ZrC доминируют пары Френкеля. Авторами делается предположение о том, что склонность образования антиузельных дефектов в SiC керамиках связана с политипными превращениями и процессами аморфизации, вызванных облучением. 

Отдельное внимание уделяется изучению плотности каскадов облучения на изменение степени радиационных повреждений в керамиках. Так в работе [59] авторами представлены результаты исследований динамики накопления повреждений в 3C-SiC керамиках, подверженных бомбардировке непрерывными или импульсными пучками ионов Ne, Ar, Kr или Xe с энергией 500 кэВ. Авторами было установлено, что бомбардировка более тяжелыми ионами, создающая более плотные каскады столкновений, приводит к снижению эффективности динамического отжига и увеличению как постоянной сечения аморфизации, так и постоянной времени динамического отжига. Каскадная плотность поведения этих параметров нелинейна и кажется некоррелированной. Эти результаты ясно и количественно продемонстрировали важную роль плотности каскадов столкновений в процессах динамического радиационного дефекта в 3C-SiC. При этом авторы данной работы учитывали при расчетах изменение концентрации вакансий по глубине пролета ионов, а также величину проективного пробега ионов в материале в зависимости от типа налетающих ионов (рисунок 1.10). 

Авторами показано, что все профили профили вакансионных дефектов по глубине имеют вид унимодальных форм, подобных Гауссовскому распределению, с пиками на глубинах, соответствующих максимальной глубине повреждений. При этом установлено, что все четыре типа ионов при заданной энергии имеют схожий вид, что свидетельствует о едином характере механизмов взаимодействия. Разница заключается в относительно небольших поверхностных пиках, отражающих разупорядочение поверхности и ожидаемое поверхностное рассеяние налетающих ионов He в экспериментах по ионному каналированию. При этом для всех четырех видов ионов пики объемного повреждения (с высотой n) сосредоточены на глубинах, близких к их соответствующим значениям максимальных повреждений, обусловленных энергетическими потерями ионов. 

[image: image11.emf]
а – нормированные профили по глубине концентрации решеточных вакансий, баллистически генерируемых в SiC при облучении ионами Ne, Ar, Kr или Xe с энергией 500 кэВ; b – Выбранные профили относительного беспорядка по глубине в 3C-SiC, облученном при 100°C непрерывными пучками ионов Ne, Ar, Kr и Xe; с – выбранные профили относительного беспорядка по глубине в 3C-SiC, облученном импульсными пучками ионов Ne (светлые символы) или Xe (темные символы)

Рисунок 1.10 – Результаты моделирования радиационных повреждений 
Примечание – Составлено по источнику [59, p. 3]

Одним из способов оценки радиационных повреждений на небольшой глубине, возникающих в результате ионной имплантации являются методы микромеханических измерений твердости и остаточных напряжений в структуре поврежденного слоя. Так в работе [60] с применением метода наноиндентирования показан эффект радиационно-индуцированного упрочнения возникающего в результате облучения (рисунок 1.11). Авторами работы было установлено наличие больших остаточных напряжений в структуре поврежденного слоя, приводящих к упрочнению материала. Причиной возникновения остаточных напряжений и связанного с ними упрочнения, по мнению авторов, является необлученная подложка, которая сдерживает радиационное распухание. Сравнение с другими материалами, подверженными радиационному распуханию, показало, что этим эффектом нельзя пренебрегать при изучении влияния повреждения ионным облучением на механические свойства. Данное ограничение может также влиять на фундаментальные радиационные дефекты. 
[image: image12.emf]
a – результаты изменения твердости; b – результаты изменения модуля упругости; c – изменение твердости и модуля 6H-SiC при наноиндентировании после облучения ионами неона с пиковым значением 2.5 сна
Рисунок 1.11 – Результаты механических испытаний 
Примечание – Составлено по источнику [60, p. 84]
Это имеет большое значение для пригодности ионной имплантации в качестве заменителя нейтронного облучения. Эти результаты демонстрируют значение остаточных напряжений, вызванных распуханием, в компонентах ядерного реактора и влияние на структурную целостность компонентов реактора.

Важность фундаментального моделирования можно проиллюстрировать на примере радиационной аморфизации. Хотя простые эмпирические уравнения, которые связывают дозу с аморфизацией и температурой, могут быть успешно использованы для согласования многих экспериментальных измерений, такие модели часто включают подбор энергии активации для одного механизма восстановления дефекта.

Так в работе [61], показаны эффекты аморфизации структуры в SiC керамиках подверженных облучению низкоэнергетическими ионами Ar2+ с энергией 360 кэВ. Авторами показано формирование аморфных включений в приповерхностном облученном слое при различных температурах облучения (рисунок 1.12). 
[image: image13.emf]
a – облучение ионами Ar2+ с энергией 360 кэВ при плотности 8 ион/нм2 и температуре 175 К; b – облучение ионами Ar2+ с энергией 360 кэВ при плотности 10 ион/нм2 при температуре 310 К; c – облучение ионами Ar2+ с энергией 360 кэВ при плотности 20 ион/нм2 при температуре 375 К

Рисунок 1.12. Результаты ПЭМ изображений исследуемых керамик
Примечание – Составлено по источнику [61, p. 57]

В работе [62] авторами были исследованы эффекты изменения степени аморфизации и твердости в SiC керамиках при облучении ионами Xe с энергией 7 МэВ и дозами от 0.006 до 2 сна. Авторами было установлено, что при дозе облучения 0.6 сна результаты рамановского спектра показывают образование связей Si-Si и C-C внутри сетки SiC, в то время как результаты ПЭМ показывают появление аморфных островков. Согласно полученным результатам, авторы делают предположение о том, что твердость облученного SiC рассматривается как совокупный результатов повреждения ковалентных связей и упрочняющего действия точечных дефектов. В случае малых доз облучения (<0,06 сна) твердость облученных SiC керамик увеличивается с увеличением дозы, что авторы обусловливают эффектом упрочнения. До 0,06 сна упрочнение увеличивается примерно на 20,3%, при это достигается равновесие между повреждением ковалентной связи и эффектом упрочнения, когда облученный SiC начинает аморфизоваться (0,6 сна). Выше дозы 0,6 сна твердость сильно снижается из-за серьезного повреждения ковалентной связи (рисунок 1.13).

[image: image14.emf]
Рисунок 1.13 – Результаты твердости исследуемых керамик в зависимости от дозы облучения
Примечание – Составлено по источнику [62, p.176]

Результаты МД моделирования эффекта радиационных повреждений при облучении ионами Si и Au с энергиями до 50 кэВ [63] в SiC показалы, что первичное поврежденное состояние состоит из вакансий, междоузлий, междоузельных дефектов и кластеров наноразмерных дефектов. При этом возникновение антицентров при радиационных повреждений интересно в свете модельного исследования, в котором сделан вывод о том, что химический беспорядок ближнего действия, представленный соотношением гомоядерных связей С-С (χ), способствует аморфизации в SiC керамиках. Последующее исследование с помощью МД моделирования перекрытия каскадов смещения ионов Si с энергией 10 кэВ показало, что средняя энергия на атом увеличивается линейно с увеличением концентрации χ и в конечном итоге приводит к аморфизации [64].

Понимание того, как радиационные дефекты взаимодействуют с микроструктурными особенностями SiC, такими как границы зерен, является еще одной темой, находящейся на переднем крае исследований радиационных повреждений в SiC керамиках. Особый интерес в последнее время уделяется изучению радиационной стойкости SiC керамик в зависимости от размеров зерен. Хотя они, по-видимому, различаются для разных материалов, в целом эффект измельчения зерен на развитие микроструктуры становится значительным, когда размер зерна приближается к расстоянию миграции подвижных точечных дефектов. В частности, с использованием МД моделирования было установлено, что общее количество дефектов, образующихся в кристаллических частях материала, уменьшается с уменьшением диаметра зерна [65]. Однако, как только количество дефектов было нормировано с объемом кристаллических областей, в среднем не было обнаружено существенной зависимости от размера зерна в общем количестве образовавшихся дефектов. С другой стороны, было показано, что измельчение зерна влияет на типы возникающих дефектов [66]. Также было обнаружено, что количество междоузельных дефектов, рассчитанное по отношению к количеству вакансий и междоузлий, увеличивается с уменьшением размера зерна SiC. Отсутствие зависимости общего числа дефектов от размера зерна, вероятно, связано с высокими барьерами миграции дефектов в SiC, которые препятствуют миграции дефектов к границам зерен во временных масштабах МД-моделирования. Следовательно, необходимо использовать крупнозернистые модели долговременной эволюции дефектов, чтобы определить роль границ зерен в восстановлении SiC после радиационных повреждений. Влияние типа границ зерен на образование дефектов также было исследовано, чтобы определить, можно ли изменить радиационную стойкость SiC с помощью инженерии границ зерен [66, p. 054918-3]. Было обнаружено, что ни образование дефектов в кристаллических областях, ни химический беспорядок в областях границ зерен не чувствительны к типу границ зерен (рисунок 1.14).

[image: image15.emf]
Рисунок 1.14 – Результаты содержания дефектной фракции в зависимости размеров зерен 
Примечание – Составлено по источнику [66, p. 054918-3]
Влияние дозовой зависимости на аморфизацию и процессы накопления радиационных повреждений в приповерхностном слое рассмотрено в работе [67]. Полученные зависимости свидетельствуют о формировании кристаллического беспорядка в структуре поврежденного слоя за счет увеличения числа вакансионных дефектов, а также частичному распаду кристаллических связей Si-C и образование гомоядерных (Si-Si и C-C) связей во время облучения. Результаты ПЭМ исследований показывают переход от легкого беспорядка к полной аморфизации с увеличением дозы (рисунки 1.15, 1.16). Доза аморфизации оценивается примерно в 1 сна.

[image: image16.emf]
a – необлученный; b – 1015 ион/см2; c – 5х1015 ион/см2;  d) 1016 ион/см2
Рисунок 1.15 – ПЭМ-изображения областей пикового повреждения облученных SiC керамик с различными дозами 
Примечание – Составлено по источнику [67, p. 1257]
[image: image17.emf]
a – 1015 ион/см2; b – 5х1015 ион/см2;  c – 1016 ион/см2

Рисунок 1.16 – ПЭМ-изображения областей пикового повреждения облученных SiC керамик с различными дозами 
Примечание – Составлено по источнику [67, p. 1257]
При использовании SiC керамик в качестве материалов покрытия или монолитной основы для иммобилизации и последующего захоронения продуктов деления керамики будут подвергаться только бета- и гамма-излучению от бета-распада продуктов деления. 

В случае использования в качестве инертной матрицы или для топлива TRISO с высоким выгоранием, керамики будут подвергаться воздействию высокотемпературных экстремальных радиационных сред, где могут происходить микроструктурные изменения и микротрещины. 

Любой альфа-распад остаточных актинидов будет ограничен топливным сердечником, обычно оксидом, карбидом или оксикарбидом, содержащим U, Pu, Th или актинидные элементы. В то время как SiC подвергается аморфизации, вызванной облучением от электронов высокой энергии, аналогичной по энергии бета-частицам или быстрым электронам, возникающим в результате взаимодействия гамма-твердых тел, критическая температура для аморфизации от высокопоточных электронных пучков составляет около 340 K для 3C-SiC и всего 300 К для 6H-SiC. При гораздо более низких скоростях повреждения от бета-распада продуктов деления нельзя ожидать, что аморфизация произойдет в условиях окружающей среды, присутствующих во время временного хранения или при долгосрочном геологическом захоронении. Поскольку энергичные электроны и бета-частицы производят только близкие пары Френкеля, которые легко рекомбинируют при комнатной температуре, дальнейшие микроструктурные изменения, вызванные облучением в SiC, не ожидаются в облученной инертной матрице или топливе TRISO в условиях геологического хранилища.

Отдельное внимание в изучении радиационных повреждений в керамиках уделяется процессам распухания в результате накопления трансмутационного гелия или иных газовых продуктов. Как правило, эффект распухания происходит за счет формирования газонаполненных пузырьков в структуре поврежденного приповерхностного слоя, увеличение размеров которых приводит к возникновению дополнительных микроструктурных искажений и деформаций, способных привести к деструкции поврежденного слоя. Не смотря, на большое количество теоретических изысканий в данном направлении, а также целого ряда исследовательских работ, до конца вопрос о механизме распухания и эволюции структурных повреждений остается открытым. Так, к примеру в работе [68] рассмотрено изменение структурных свойств SiC композитных керамик, подверженных облучению ионами С и Не с энергиями 400 кэВ и 200 кэВ соответственно. Авторами было установлено наличие микротрещин вблизи границ раздела зерен, а также образованием гелиевых пузырьков малого размера близи границ раздела. При этом пострадиационный отжиг вызвал рост пузырьков, вызванных облучением, и индуцировал линейное расположение пузырьков в SiС. Более крупные пузырьки He образовывались на границе зерен и имели тенденцию образовывать микротрещины в матрице SiC. При этом облучение не вызывало явной аморфизации при температуре 633 К, а отжиг не вызывал роста нанозерен (рисунок 1.17). 

[image: image18.emf]
a – боковой скол; b – боковой скол SiC; c – боковой скол PyC; d – гелиевое распухание; e – дислокационные эффекты; f – гелиевые пузырьки; g – область гелиевого распухания; h – область гелиевого распухания; i – гелиевые пузырьки в керамике 
Рисунок 1.17 – ПЭМ изображения дефектов в структуре SiC керамик 
Примечание – Составлено по источнику [68, p. 8413]

Как известно, вызванное облучением анизотропное распухание в гексагональном α-SiC ухудшает механические свойства SiC, однако связанный с этим физический механизм и микроструктурный процесс остаются недостаточно изученными на сегодняшний день. Одна из успешных попыток решения данного вопроса была сделана в работе [69]. Авторами представлены результаты исследования условий возникновения анизотропного набухания, при котором направление нормали к поверхности могло свободно расширяться с ограничением в поперечном направлении. Для решения поставленной задачи были проведено облучения ионами Не керамик 4H-SiС, а распределение внутренних дефектов было исследовано с помощью просвечивающей электронной микроскопии. Авторы сравнивали распределение дефектов в 4H-SiC, облученном He+, и облученной электронами TEM-фольге 4H-SiC. В 4H-SiC, облученном ионами He+, наблюдалось анизотропное распределение дефектов, при этом междоузельные дефекты преимущественно перераспределялись в направлении нормали к поверхности ([0004]), а отрицательные объемные дефекты (такие как вакансии или углеродные антисайтовые дефекты) преимущественно располагались в латеральных направлениях ([1120] и [1010]) (рисунок 1.18). 

[image: image19.emf]
a – деформационное искажение; b – деформационное искажение; c – дислокационное включение; d – деформационное искажение; e – аморфные включения; f – аморфные включенния 

Рисунок 1.18 – ПЭМ изображения дефектов в SiC, подверженных облучению ионами He+ 
Примечание – Составлено по источнику [69, p. 116845-10]
При этом авторами было установлено, что анизотропия распределения дефектов была существенно ниже в образцах, облученных Не+ и облученных электронами. В выбранной области 4H-SiC, облученного He+, сжимающее напряжение было введено в боковых направлениях (([1010] и [1120])), с небольшим напряжением, введенным в направлении нормали к поверхности ([0004]), это напряженное состояние вводилось в начале ионного облучения. Авторами сделано предположение о том, что сжимающее напряжение, вероятно, препятствует образованию межузельных дефектов в латеральных направлениях, увеличивая анизотропию распределения дефектов в SiC.

В работе [70] рассмотрено влияние гелиевого облучения и последующих эффектов газового распухания на механизмы коррозии SiC керамик. Авторами в ходе исследования было установлено, что энергичные ионы гелия разрушают связи Si-C с образованием радиационных дефектов. Разрыв связей Si–C уменьшает долю связей Si-C и увеличивает долю связей C–C. Для SiC наблюдается переход от слаборазупорядоченного состояния к аморфному с увеличением дозы облучения ионами гелия. Коррозия SiC контролируется диффузией элемента Si. Примеси в соли реагируют с SiC, в результате чего элемент Si растворяется в соли, что приводит к диффузии элемента Si наружу и формирует корродированную поверхность, богатую графитовым углеродом. Облучение ионами гелия до 0.23 сна и 0.46 сна лишь незначительно усиливает диффузию элемента Si и коррозию SiC. Ионное облучение до 2.30 сна, очевидно, ускоряет диффузию элемента Si и коррозию SiC. На облученной поверхности SiC есть участки, отслоившиеся после коррозии. Эти результаты показывают, что небольшой беспорядок мало влияет на коррозию SiC. Однако аморфизация SiC, вызванная облучением ионами гелия, очевидно, ускоряет коррозию и диффузию элемента Si (рисунок 1.19).

[image: image20.emf]
a – питтинговая коррозия; b –аморфные включения ; c – гелиевое распухание 

Рисунок 1.19 – Результаты коррозии поверхности SiC подверженной облучению 
Примечание – Составлено по источнику [70, p. 109287-5]
Формирование гелиевых пузырьков вблизи границ зерен было обнаружено авторами в работе [71] (рисунок 1.20), при облучении керамик ионами Не с энергией 5.5 МэВ. Авторами было установлено, что формирование гелиевых пузырьков, с последующей аморфизацией и деструкцией материала происходит при дозах выше 20 сна. 

[image: image21.emf]
Рисунок 1.20 – ПЭМ изображения гелиевых пузырьков вблизи границ зерен 
Примечание – Составлено по источнику [71, p. 33]

Таким образом, подведя итоги краткого обзора радиационных повреждений в керамиках, вызванных облучением, можно сделать следующие выводы:. 

Во-первых, в случае SiC керамик особое внимание уделяется изучению влияния различных политипов на радиационную стойкость и механизмы радиационных повреждений, вызванных ионным воздействием. Интерес к данным исследованиям обусловлен тем, что изменение политипа оказывает существенное влияние на эволюцию радиационных повреждений, а также формированию и накоплению дефектов вблизи границ зерен, которые являются стоками дефектов. 

Во-вторых, в большинстве исследований особое внимание уделяется воздействию низкоэнергетическому облучению тяжелыми ионами, а также ионами Не. Интерес к данным видам радиационных воздействий обусловлен возможностями изучения эффектов радиационных повреждений, возникающих в тонком приповерхностном слое, который больше всего контактирует как с теплоносителем, так и с другими частями конструкций. В связи с этим, изучение подобных воздействий, а также изменение структурных и механических свойств керамик в результате облучения позволяет набрать необходимую экспериментальную базу данных для построения и прогнозирования кинетики радиационных повреждений при длительном воздействии. 

В-третьих, основными механизмами радиационных повреждений вызванных облучением, в большинстве случаев, считаются разрывы химических и ковалентных связей, приводящих к изменению дефектной структуры керамики. При этом лишь в ряде работ упоминается о так называемом эффекте анизотропии деформации кристаллической решетки для гексагональных керамик, что является отдельной темой для дальнейших исследований.  

1.3 Методики определения радиационных повреждений в керамиках 

Индуцированное облучением превращение кристаллической фазы в аморфную в керамиках представляет значительный интерес, как с фундаментальной, так и с технологической точки зрения [72-75]. Однако точная природа процессов аморфизации для большинства керамик недостаточно определена, и для объяснения различных аспектов процессов аморфизации требуется разработка моделей, описывающих данные процессы. В целом аморфизация в керамике протекает гомогенно или гетерогенно, с повышением температуры становится более сложной и происходит только ниже критической температуры. 

Как известно, облучение керамики ионными пучками может привести к накоплению дефектов, фазовым превращениям и структурным изменениям, которые могут существенно изменить физико-химические свойства материалов. Кристаллически-аморфное превращение, индуцированное облучением, или аморфизация является наиболее значительным фазовым превращением в керамике. Для любого керамического материала, вида и концентрации произведенного облучения характер структурных изменений и фазовых превращений зависит от условий облучения (массы ионов, энергии, флюенса, потока и температуры облучения), а также любого последующего пострадиационного воздействия.

Радиационные повреждения относятся к переносу кинетической энергии из энергетической падающей частицы, такой как электрон, нейтрон или ион, в твердое тело и в результате перегруппировки атомов в твердом теле. Если кинетическая энергия, передаваемая атому, превышает некоторый порог, атом может быть смещен из своего положения в атомной структуре, чтобы стать основным атомом (ПВА), который может создавать дополнительные смещенные атомы. Пороговая энергия смещения Ed, является минимальной передачей кинетической энергии для создания постоянного перемещения. Ряд столкновений, инициированных одним ПВА, называется каскадом смещения. Одно событие радиационного поражения приводит к созданию отдельных смещенных атомов, таких как точечные дефекты или кластеры смещенных атомов, которые могут быть точечными дефектными кластерами или наноразмерными аморфными доменами [76-80]. Накопление событий радиационного поражения, миграция дефектов и взаимодействие дефектов друг с другом известны как радиационные эффекты.

Накопление дефектов, создаваемых каскадами столкновения, представляет собой самые ранние стадии накопления повреждений. Если дефекты неподвижны и структура стабильна, то облучение приводит к установившейся концентрации состояний дефектов, которые поддерживаются простыми процессами рекомбинации промежуточной вакансии.

Оценить эффект накопления радиационных повреждений и модели роста радиационных повреждений можно с помощью уравнения (1.2), основанного на зависимости структурных искажений параметров кристаллической решетки от флюенса облучения.
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где A - значение насыщения для изменения параметра решетки; 

B - коэффициент связанный с сечением образования дефектов и скоростью рекомбинации; 

φt - ионный флюенс облучения.

При этом стоит отметить, что накопление дефектов приводит к фазовым изменениям или эволюции микроструктуры, таким как дислокационные петли, раннее состояние накопления дефектов часто следует этой экспоненциальной модели роста, которая используется при рассмотрения более сложного поведения накопления повреждений, где как накопление дефектов, так и аморфизация происходящих одновременно [81, 82]. Одним из факторов, способствующих подобным различиям, могут быть дополнительные границы зерен, которые могут выступать в качестве поглотителей дефектов для усиления аннигиляции дефектов. 

Измерение ущерба от облучения, как правило, производится косвенно с помощью ex situ после облучения, характеризующего физические свойства, такие как оптическое поглощение, люминесценция, электросопротивление и объемное набухание или сжатие [83-85]. Такие измерения часто обеспечивают количественное измерение, которое пропорционально концентрации дефектов или фракции фазового превращения. В некоторых случаях такая характеристика может быть сделана in situ, и для этого есть значительные преимущества, особенно для облучения при криогенных температурах. Можно измерить или наблюдать повреждения от облучения непосредственно in situ во время облучения, например, с помощью электросопротивления или просвечивающей электронной микроскопии; однако в некоторых случаях зонд (например, электронный пучок) может препятствовать повреждению ионного пучка. 

Использование методов in situ для характеристики радиационных повреждений особенно важно для облучения, проводимого при криогенных температурах; в противном случае, какие-нибудь или все радиационные повреждения, представляющий интерес, может восстанавливаться при комнатной температуре. Одним из наиболее распространенных методов характеризации дефектов, образованных ионным облучением в монокристаллах или керамиках является спектрометрия обратного рассеяния Резерфорда в геометрии каналирования (RBS/C) [86-90]. Данный метод может определять относительный беспорядок, вызванный радиационными дефектами и процессами аморфизации в материалах в зависимости от глубины. Другим методом ионного пучка является ионно-лучевая люминесценция [91, 92], которая является чувствительным способом мониторинга изменений дефектных структур и фазовых переходов. 

Другой метод, который более легко используется для металлических и полупроводниковых материалов, - измерения удельного сопротивления, который обеспечивает одну из наиболее чувствительных мер формирования дефектов. К сожалению, этот метод не всегда применяется к диэлектрическим материалам. Можно также использовать другие оптические методы in situ, и в нескольких лабораториях изучается возможность спектроскопии на рамановском спектрометре in situ. Наконец, in situ трансмиссионная электронная микроскопия может быть использована как для электронного облучения, так и для ионных облучений с использованием установок, у которых есть ионный ускоритель или ионный имплантат, связанный с просвечивающим электронным микроскопом [93, 94]. Используя такое устройство в сочетании с этапами охлаждения и нагрева, можно контролировать фазовые переходы, поскольку ионный или электронный ущерб накапливается в диапазоне температур с использованием электронного дифракционного анализа. Кроме того, можно охарактеризовать микроструктурные изменения, связанные с накоплением повреждений.

Для количественного анализа обычно используется относительная дефектная фракция fd или концентрация повреждений, которая моделируется как функция ионного флюенса NI (количество ионов на единицу площади). Плотность ионов NI определяется как NI = φ/t, где φ - поток ионов (количество ионов на единицу площади и время), а t - время. Фракция fd либо непосредственно измеряется как относительная концентрация дефектов (количество дефектов на единицу объема, деленная на атомную плотность материала), либо полученная из измеренной величины M (1.3):
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где M (φt) - измеренная величина как функция от ионного флюенса; 

Mo - значение перед облучением Mo = M(φt=0);

Ms - значение насыщения M при очень высоких флюенсах, что может быть связано с насыщением в концентрации дефектов или с фазовым преобразованием, такое как аморфизация или преобразование порядка-беспорядка.

Наиболее интуитивная и ранняя концепция моделирования накопления радиационных повреждений заключается в том, чтобы предположить, что при облучении возникают дефекты Френкеля (пары интерстициальных вакансий) с постоянной скоростью, пропорциональной потоку ионов. Кроме того, междоузлия и вакансии, создаваемые одним ионом, могут рекомбинировать с теми, которые были получены предыдущими ионами со скоростью, пропорциональной концентрации дефектов Френкеля.

Накопление дефектов и образование дефектных агломераций определяется скоростью образования, концентрацией и скоростью реакции дефектов. Хотя бывают случаи, когда образование и концентрация дефектов несколько однородны по всей массе, образование и концентрация дефектов чаще всего неравномерно распределяются по образцу из-за изменений потока частиц и энергии, это особенно справедливо для высокоэнергетического ионного облучения, где часто происходит значительное изменение энергии ионов с глубиной.

Таким образом, в большинстве случаев рассматривается только локальное образование и концентрация дефектов на заданной глубине. В этом случае локальные концентрации разных типов дефектов в любое время контролируются балансом между скоростью образования дефектов и скоростью восстановления или потери дефектов, что часто описывается уравнениями баланса точечных дефектов или теорией скорости формирования дефектов. Предполагая для простоты получения одного дефектного типа, а именно пар Френкеля, скорость изменения концентрации дефектов (количество дефектов на единицу объема), Cd, определяется выражением дефектного баланса (1.4) [95]:
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где Pd - локальная скорость образования дефектов (количество произведенных дефектов на единицу объема за раз); 

N - атомная плотность; 
L - локальная скорость потери дефектов (количество потерянных дефектов на единицу объема за раз), например к рекомбинации. 
Термин (1 – Cd/N) учитывает уже смещенные атомы в момент времени t и часто может быть аппроксимирован единицей [96, 97], однако он включен из-за высоких концентраций дефектов, которые сопровождают индуцированную облучением аморфизацию.

Локальная скорость образования дефектов или смещений атомов Pd определяется Nσdφ, где σd - локальное сечение смещения атома (на атом), которое определяется из интегрирования произведения функции смещения и сечения рассеяния по всей энергии отдачи [98]. Значения для σd обычно получают из расчетов SRIM по σd = N*displ/N. Локальная скорость потери дефектов пропорциональна локальной концентрации дефектов, и если предположить, что потеря дефектов происходит только из-за рекомбинации, то L задается RCd, где R - коэффициент скорости рекомбинации [99]. Таким образом, (1.4) можно переписать так (1.5):

	
[image: image25.wmf],

)

1

(

d

d

d

d

RC

N

C

N

dt

dC

-

-

=

f

s


	(1.5)


Поскольку доля дефектов fd дается выражением Cd/N, (1.5) можно переписать как (1.6):
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где σdφ - локальная мощность дозы при смещениях на атом в секунду (сна/с). 
Если коэффициент скорости рекомбинации R является константой (не зависящей от t или fd), то решение (1.6) определяется следующим образом:
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Относительная доля дефектов при насыщении fs равна σdφ/ (σdφ+R), а (1.7) может быть записано как:
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Это выражение также было бы получено, если бы члены (1 - Cd/N) и (1 - fd) были аппроксимированы единицей в (1.4) и (1.5), но в этом случае fs было бы задано как σdφ/R.

Уравнение (1.8) представляет собой экспоненциальное выражение для повышения насыщения, которое часто обнаруживается для описания накопления точечных дефектов в отсутствие значительной диффузии дефектов, например, в металлах при криогенных температурах [100]. При очень низких ионных флюенсах или дозах относительная дефектная фракция fd линейно возрастает с σdφt, т.е. линейно зависит от флюенса облучения.

Экспоненциальная форма (1.8) при более высоких флуктуациях возникает из-за того, что в течение долгого времени скорость рекомбинации Rfd становится сравнимой со скоростью образования σdφ=(1 - fd) в (1.6). В конечном итоге dfd/dt приближается к нулю, а это означает, что доля дефектов fd достигает значения насыщения fs. Это насыщение можно понимать как баланс между образованием дефектов и рекомбинацией дефектов. 
Другими словами, fs представляет собой концентрацию дефектов, при которой каждый новый дефект создается в объеме рекомбинации ранее существовавшего дефекта. Независимо от сделанного приближения, значение fs уменьшается с увеличением коэффициента скорости рекомбинации R и возрастает с ростом скорости смещений на атом σdφ. 
Предполагая, что R является постоянным (например, при данной температуре), это означает, что значение fs возрастает с увеличением потока ионов φ. Наконец, следует отметить, что в некоторых случаях R не является константой, как предполагалось выше, но может иметь некоторую зависимость от fd [101]. Этот подход был разработан для объяснения экспериментальных данных, которые не показывают реального насыщения дефектной фракции fd, но непрерывного небольшого увеличения при высоких флюенсах. Модель накопления дефектов, представленная (1.7), приводит к широкой области перехода между почти линейным увеличением при низких ионных флюенсах и насыщением при высоких ионных флюенсах. 
Хотя это уравнение успешно использовалось для большого количества данных [103-105], это не всегда так. В некоторых случаях обнаружен более быстрый переход к насыщению [106], что может потребовать более сильной зависимости от члена рекомбинации. Один из подходов заключается в том, чтобы модифицировать основное уравнение скорости реакции (1.6) нефизическим путем для учета более сильной зависимости флюенса.

Другой подход, который приводит к более быстрому переходу к насыщению, основан на более традиционных уравнениях скорости реакции дефектов, которые учитывают концентрацию междоузельных, Ci и вакансий, Cv, отдельно, что приводит к связанным выражениям скорости дефектов для междоузлий и вакансий [107, 108]. В условиях, когда диффузия дефектов пренебрежимо мала, эти уравнения можно записать в виде:
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В этих условиях Ci = Cv справедливо, поэтому выражение скорости дефектов для междоузлий определяется следующим образом (1.11):
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Стоит отметить, что здесь параметр рекомбинации R имеет другую размерность, чем в (1.5) и связанных с ним уравнениях. Решение (1.11) дается выражением:

	
[image: image32.wmf],

)

2

exp(

1

)

2

exp(

1

)

(

ú

ú

û

ù

ê

ê

ë

é

-

+

-

-

=

R

N

t

R

N

t

R

N

t

С

d

d

d

i

f

s

f

s

f

s


	(1.12)


или 
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В этом случае дефектная фракция при насыщении fs задается параметром
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. Две модели накопления дефектов, представленные (1.5) и (1.11), могут быть выражены как функция от σdφt или дозы в сна, при условии, что значение fs равно 0,3. Более быстрое повышение насыщения модели, заданное формулой (1.11), очевидно, хотя обе модели имеют линейную зависимость от σdφt при низких ионных флюенсах. Другие модели, описывающие кинетику накопления дефектов, были описаны Клинаром и Хоббсом [109]. Кроме того, важно иметь в виду, что при высоких ионных флюенсах сами имплантированные ионы могут прямо или косвенно влиять на концентрацию дефектов.

Индуцированные облучением кристаллические в аморфные и беспорядочные превращения в материалах представляют значительный интерес как фундаментально, так и технологически [110-112]. Модели, описывающие эти преобразования, несколько схожи и определяются в терминах фракции преобразуемого материала. Эффекты облучения на кристаллических структурах описываются конкурирующими процессами скорости реакции: теми, которые управляют преобразованием, и теми, которые приводят к восстановлению трансформации. В случае аморфизации, вызванные облучением накопление дефектов и аморфизация являются первичными движущими силами, в то время как процессы восстановления и термического дефекта и рекристаллизации конкурируют с процессами аморфизации. Кроме того, в упорядоченных сплавах, полупроводниках и многих сложных керамиках индуцированное облучением химическое разупорядочение конкурирует с индуцированным облучением упорядочением. В общем, эти превращения происходят однородно или гетерогенно, становятся более сложными при повышении температуры и часто происходят только ниже критической температуры. Для простоты здесь описываются только модели аморфизации, индуцированные облучением, но модели часто непосредственно применимы к преобразованию порядка-беспорядка.

Аморфизация, вызванная облучением, происходит как однородно, так и гетерогенно. 
Гомогенная аморфизация обычно связана с прогрессивным процессом, обусловленным накоплением точечных дефектов или специфическим дефектным типом, как в случае кварца [113] и коэзита [114], и часто происходит при облучении электронами или легкими ионами. При таком прогрессирующем процессе накопления дефектов аморфизация может возникать спонтанно после превышения критической концентрации дефектов или определенного типа дефекта, а прогрессирование к аморфизации часто хорошо описывается моделью накопления повреждений, определяемой (1.5), за исключением того, что fs теперь дефектная фракция, при которой поврежденная структура разрушается до аморфного состояния. Таким образом, часто измеряемая доля дефектов или повреждений не является прямым измерением аморфной фракции, которая должна учитываться при разработке моделей и их применении к интерпретации экспериментальных данных. 
Гетерогенная аморфизация может происходить непосредственно в каскаде столкновений падающего иона или в пределах дорожки быстрого тяжелого иона, так называемой аморфизации прямого удара, или может происходить из одиночного или множественного перекрытия каскадов столкновения или ионных треков. Определение доли повреждений, приведенное в (1.6), связано с появлением значения насыщения произвольной физической величины при высоких ионных флюенсах. Даже если окончательная аморфизация достигнута, это не означает, что определенная доля вреда представляет собой относительную долю аморфного материала при более низких ионных флюенсах. Точечные дефекты и кластеры дефектов чаще всего также вносят свой вклад в измеренную сигнатуру для накопленного повреждения или беспорядка, и их вклад в измеренный ущерб, который может быть представлен вышеописанными моделями накопления дефектов, должен быть учтен при интерпретации экспериментальных данных накопления повреждений. 
За исключением чистой прямой аморфизации одним ионным ударом, который, вероятно, происходит только при быстром облучении тяжелыми ионами, большинство процессов накопления повреждений, включая аморфизацию, в некоторой степени связано с накоплением дефектов.

Как и в случае для образования дефектов и накопления выше, можно предположить, что локальная скорость образования аморфного материала Pa (на единицу объема) дается в соответствии с Nσdφ, где σd - эффективное сечение для атрофирования с прямым ударом, которое может зависеть от сечения упругого рассеяния при энергиях низких и средних ионов и от сечения ионизации или электронной тормозной мощности при высоких энергиях (например, для быстрых тяжелых ионов). В то время как σа может быть пропорционально вычисленным сечениям смещения, σd, при энергиях с низким и средним ионами, он не может быть непосредственно рассчитан. В тех керамиках или полупроводниках, которые чувствительны к аморфизации, как процессы образования дефектов, так и процессы аморфизации обычно происходят одновременно; однако эффективное сечение смещения σdef для образования дефектов в кристаллическом материале всегда меньше расчетного сечения смещения σd. 
Таким образом, как аморфная фракция, σd, так и дефектная фракция fdef вносят вклад в долю поврежденного материала fd. В дальнейшем предполагается, что измеряется только доля аморфного материала fa и вводятся модели, описывающие переход и насыщение этой фракции при ее максимальном значении единицы. 
Если σdef или fdef пренебрежимо малы, то аморфизация происходит путем прямого воздействия в каскадной или ионной дорожке столкновения, а скорость изменения аморфной фракции может быть записана как:
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где
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В случае быстрых тяжелых ионов, где треки аморфного иона непрерывны, σd имеет физический смысл и фактически соответствует площади поперечного сечения аморфного материала вдоль траектории движения ионов. Это похоже на модель Гиббонса [115] для того, чтобы отдельные ионы образовывали цилиндрический аморфный объем над инкрементной толщиной. Гиббонс также рассматривал случай легких ионов, когда один ион создает цилиндрический кластер дефектов, и для получения аморфизации требуется перекрытие ионных дефектных кластеров. Если AI определяется как цилиндрическая область, поврежденная одним ионом, падающим на поверхность, аморфная фракция дается известной моделью Гиббонса (1.16):
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где m - количество перекрытий, необходимых для получения аморфного материала.

Когда число перекрытий, необходимых для аморфизации, увеличивается, образование аморфного материала задерживается, и относительный переход к более быстрому увеличению аморфной фракции происходит при более высоких ионных флюенсах. Однако этот эффект будет наблюдаться только в том случае, если fdef действительно ничтожно, или применяемая экспериментальная методика чувствительна только к аморфным областям, но не (или намного меньше) к дефектному кристаллическому материалу.

Описанные выше модели представляют собой простые описания процесса аморфизации, индуцированного облучением, без учета кинетики. При облучении при температуре одновременные процессы восстановления могут конкурировать с процессами разрушения, а скорость аморфизации будет зависеть от относительной величины скорости процесса образования и восстановления в любых условиях облучения.

Образование процессов повреждений напрямую зависят от скорости повреждения или потока ионов; таким образом, как урожайность, так и температура влияют на кинетику аморфизации. Одновременные процессы восстановления повреждений связаны с рекомбинацией или аннигиляцией точечного дефекта в кластерах в кристаллическом состоянии, аннигиляцией точечного дефекта на границах кристаллического/аморфного (c/a), эпитаксиальной рекристаллизацией на границах c/a или зарождением и рекристаллизацией роста в объеме аморфного состояния. Очевидно, что если скорость аморфизации меньше, чем скорость восстановления повреждений при любой температуре, аморфизация не будет продолжаться.

Все вышесказанное открывает широкие перспективы для исследований радиационной стойкости керамик, а также получению расширенных фундаментальных знаний о влиянии облучения на механические и прочностные свойства SiC керамик.

Подводя краткие итоги, можно сделать вывод о том, что не смотря на большое количество научных исследований в области изучения механизмов радиационных повреждений и способов модификации керамик, все еще остается ряд вопросов связанных как с моделями, описывающими поведение приповерхностного слоя под действием облучения и длительного эффекта накопления радиационных повреждений, так и возможностей применения ионизирующего излучения для направленной модификации керамик, с целью упрочнения приповерхностного слоя наиболее интенсивно подвергающегося облучению. На основании вышесказанного была сформулирована цель диссертационного исследования, которая заключается в изучении устойчивости прочностных и механических свойств керамик на основе карбида кремния к низкоэнергетическому облучению, а также оценке применения ионной имплантации для модификации приповерхностного слоя керамик.

2 МЕТОДИКА ПРОВЕДЕНИЯ ЭКСПЕРИМЕНТОВ

2.1 Образцы для исследований

Исследование механических свойств, в том числе износостойкости и прочности в зависимости от дозы облучения проводилось на образцах представляющих собой коммерческие поликристаллические керамики SiC обладающие потенциальным применением в качестве основы для конструкционных материалов для ядерной энергетики. 

Образцы керамик представляют собой бинарное неорганическое химическое соединение SiC, с плотностью 3.2 г/см3 и температурой плавления более 2700°С. Тип химических связей – ковалентный. За счет того, что энергия ковалентных химических связей более чем в три раза больше энергии кристаллических связей, карбид кремния обладает высокой химической и радиационной стойкостью, а также отличными механическими и прочностными свойствами. 

Керамики были получены с применением стандартного метода спекания порошка SiO2 с углеродом при температуре 1800-2000°С и последующего прессования в керамики. 
На рисунке 2.1 представлена рентгеновская дифрактограмма исходного образца керамик полученных в результате спекания.  

[image: image39.png](SLo———

do

(zeol) =L

(6L02) = o
(81z0) < 2

o

(902)
(€02)

(zzol)

(1)

(g1oL)
(£110)

(c1oL)
(ZroL) =

I

(011L0) -

(£10)

(€10)

|

T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T 1 TT7T
0006 0009 000€ 0

000cl

sdo ‘Aususiu|

4

2 Theta, degree

3




Рисунок 2.1 – Рентгеновская дифрактограмма исходного образца

Согласно полученным данным, исходные образцы представляют собой поликристаллические структуры SiC с гексагонального типа кристаллической решетки, пространственной сингонии P3m1(156). Параметры кристаллической решетки исходного образца составили а=3.0366 Å, с=36.5117 Å, объем решетки V=291.6 Å3, средний размер кристаллитов составил 85 нм. Величина интегральной пористости составила 0.606 %.

2.2 Облучение образцов

Облучение образцов проводилось на ускорителе тяжелых ионов ДЦ-60, расположенного в Астанинском филиале Института ядерной физики МЭ РК (г. Нур-Султан, Казахстан). Облучение проводилось в вакууме, на водоохлаждаемых мишенях с целью предотвращения перегрева образцов и инициализации процессов термического отжига радиационных дефектов, возникших при облучении. 

2.2.1 Облучение низкоэнергетическими ионами Не2+
Моделирование процессов гелиевого распухания приповерхностного слоя SiC керамик в зависимости от дозы облучения проводилось с применением низкоэнергетических пучков ионов Не2+ с энергией 40 кэВ. Флюенсы облучения составляли от 1015 до 5х1017 ион/см2. Облучение было осуществлено на ускорителе тяжелых ионов ДЦ-60 (Нур-Султан), расположенного на базе Института ядерной физики МЭ РК. Облучение проводилось при комнатной температуре мишени, которая поддерживалась путем размещения образцов на водоохлаждаемых держателях, позволяющих поддерживать постоянную температуру в течение всего времени облучения. Расчеты энергетических потерь, а также максимальной длины пробега ионов и толщины поврежденного слоя проводились с использованием программного кода SRIM Pro 2013 [116] и модели Кинчин-Пейза. В таблице 2.1 представлены результаты расчетов, выполненных с учетом плотности мишени (3.2 г/см3). 

Таблица 2.1 – Данные энергетических потерь в SiC керамиках 

	Образец/ условия облучения
	Пробег ионов, нм
	Количество вакансий создаваемых одним ионом
	Величина энергетических потерь при взаимодействии налетающих ионов с электронными оболочками, dE/dxelect, кэВ/мкм
	Величина энергетических потерь при взаимодействии налетающих ионов с ядрами, dE/dxnucl, кэВ/мкм

	SiC керамики / ионы Нe2+, 

40 кэВ
	270±30
	100±10
	99.2
	70.7


Согласно расчетным данным максимальная толщина поврежденного слоя составляет не более 300 нм. Как известно, в случае облучения низкоэнергетическими ионами вклад в радиационные повреждения вносят энергетические потери ионов при взаимодействии с ядрами и электронными оболочками. Как видно из расчетных данных величины энергетических потерь в случае облучения ионами Не2+ величины энергетических потерь имеют один порядок величины, что свидетельствует о равновероятном вкладе в структурные изменения и процессы дефектообразования в поврежденном слое. 
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a – зависимость распределения величины сна вдоль траектории движения ионов в материале при различных дозах облучения; б – зависимость изменения концентрации имплантированных ионов Нe2+ вдоль траектории движения ионов при различных дозах облучения

Рисунок 2.2 – Результаты моделирования радиационных повреждений и имплантации ионов
На рисунке 2.2 представлены результаты аналитических расчетов величин атомных смещений (сна) и концентрации имплантированных ионов Не2+ в структуру приповерхностного слоя с учетом распределения вдоль траектории движения ионов в материале. Расчеты были выполнены на основе полученных данных моделирования программным кодом SRIM Pro 2013 и методики предложенной G.W. Egeland et. al. [117]. 

Величина смещений вдоль траектории движения ионов в материале, а также от дозы облучения проводились с использованием формулы (2.1): 
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Концентрация имплантированных ионов в зависимости от дозы облучения определялась с помощью формулы (2.2):
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Как видно из представленных данных наибольшая концентрация имплантированных ионов, а также величины атомных смещений наблюдается на глубине 180-270 нм, что соответствует максимуму энергетических потерь в данной области. При этом увеличение величины смещений на данной глубине с достижением максимума можно объяснить тем фактом, что в результате упругих и неупругих соударений ионов с атомами в кристаллической решетки, и соответственно, потери энергии, происходит снижение энергии ионов, что приводит к тому, что больший вклад вносят потери при ядерных соударениях, тем самым образуя дополнительные смещения атомов из узлов решетки. Также в данной области наблюдается резкое увеличение имплантированных ионов гелия, что свидетельствует о том, что при потере энергии, ионы способны внедряться в узлы и междоузлия кристаллической структуры, образуя комплексные дефекты, тем самым накапливаясь в материале. При этом стоит отметить, что увеличение дозы облучения выше 1017 ион/см2 приводит к резкому увеличению как величины атомных смещений, так и концентрации имплантированных ионов в поврежденном слое. Как известно из литературных данных наиболее выраженный процесс гелиевого распухания и образования гелиевых пузырьков наблюдается при флюенсах 1017-5х1017 ион/см2, что также связывают с концентрацией имплантированных ионов, которая в некоторых случаях превышает 1-3 ат. %, а величина смещений составляет более 10 сна. 

2.2.2 Облучение низкоэнергетическими ионами Xe22+

Облучение исходных образцов проводилось низкоэнергетическими ионами Xe22+ с энергией 440 кэВ и флюенсами облучения 1014, 5x1014, 1015 ион/см2. Выбор доз облучения обусловлен моделированием эффектов перекрывания каскадных дефектов образующихся в результате упругих и неупругих соударений, количество которых для выбранных доз варьируется от 100 до 1000 кратных перекрытий. На рисунке 2.3 представлены результаты моделирования эффекта облучения с помощью программного кода SRIM Pro 2013, на которых отчетливо видно, что в случае соударений наблюдается большое количество вторичных дефектов способных создать разветвленную дефектную структуру. 
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Рисунок 2.3 – Траектория пробегов ионов Xe22+ в SiC керамиках, согласно результатам моделирования радиационных повреждений

В таблице 2.2 представлены результаты оценки максимальной длины пробега ионов Xe22+ в SiC керамиках, а также величины энергетических потерь ионов в облученном слое.

Таблица 2.2 Результаты моделирования энергетических потерь налетающих ионов в SiC керамике 
	Образец/ условия облучения
	Пробег ионов, нм
	Количество вакансий создаваемых одним ионом
	Величина энергетических потерь при взаимодействии налетающих ионов с электронными оболочками, dE/dxelect, 103 кэВ/мкм
	Величина энергетических потерь при взаимодействии налетающих ионов с ядрами, dE/dxnucl, 103 кэВ/мкм

	SiC керамики / ионы Xe22+, 440 кэВ
	190±20
	5300±100
	1.077
	2.821


Как видно из представленных данных, максимальный пробег ионов в материале приповерхностного слоя составляет не более 200 нм, при этом в случае взаимодействия ионов со структурой керамики образуется большое количество вакансионных дефектов (более 5000 штук при пролете одного иона). Стоит также отметить, что в случае низкоэнергетических ионов величины энергетических потерь при взаимодействии с электронными оболочками и ядрами имеют один порядок величины, что означает, что вклады в формирование дефектной структуры и изменение свойств материалов от обоих типов взаимодействий равновероятны. 
2.2.3 Облучение низкоэнергетическими ионами Ni12+
Ионная модификация низкоэнергетическими ионами Ni12+ c энергией 20 кэВ/заряд керамик на основе SiC. Флюенс облучения составил 1014 и 5х1014 ион/см2. Согласно данным программного кода SRIM Pro 2013 максимальная глубина проникновения ионов Ni12+ составляет 210±20 нм, что соответствует приповерхностному слою синтезированных керамик. Перед облучением исходные образцы подвергались полировке с целью получения степени шероховатости поверхности 3-5 нм. Толщина облученных образцов составляла не более 1 мкм. 

2.3 Изучение морфологических и структурных особенностей керамик

Исследование изменения морфологических особенностей до и после облучения проводилось с применением методов растровой электронной атомно-силовой микроскопии путем построение 3D – изображений поверхности образцов, подверженных облучению с целью определения динамики изменения рельефа поверхности, а также образованию дефектных включений. 

Оценка воздействия облучения на изменение морфологии поверхности, а также вероятности имплантации налетающих ионов в приповерхностный слой керамик проводилось с применением метода растровой электронной микроскопии выполненном на микроскопе «Hitachi TM3030» с системой микроанализа «Bruker XFlash MIN SVE» при ускоряющем напряжении 15 кВ. Данная система позволяет оценить изменение морфологии поверхности в результате внешних воздействий, а также провести оценку изменения элементного состава приповерхностного слоя толщиной не менее 500 нм, и построить карты распределения элементов в приповерхностном слое исследуемого образца. 

Для изучения влияния ионной модификации и последующей имплантации налетающих ионов на кристаллографические характеристики и плотность исследуемых керамик был применен метод рентгеновской дифракции выполненный с применением рентгеновского дифрактометра D8 ADVANCE ECO (Bruker, Германия) при использовании излучения CuKα (λ=1,54060 Å). Для идентификации фаз и исследования кристаллической структуры использовалось программное обеспечение BrukerAXSDIFFRAC.EVAv.4.2 и международная база данных ICDD PDF-2.

2.4 Изучение прочностных и механических характеристик керамик до и после облучения 

Прочностные характеристики, а также динамика изменения механических свойств нитридных керамик до и после облучения определялись с применением метода твердости по глубине, а также испытаний на износостойкость при нагрузке 200 N, прочности на изгиб и ударной вязкости до и после облучения. 

Величина трещиностойкости (Kc) определялась с использованием формулы (2.3):
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	(2.3)


где E – модуль Юнга; 

H – твердость по Виккерсу; 

c – длина радиальной трещины, начинающаяся от угла отпечатка индентора (пирамиды); 

a – диагональ пирамиды.

Испытания на ударную вязкость и трехточечный изгиб  проводились для оценки надежности и работоспособности материалов в условиях динамического нагружения и их склонности к хрупкому разрушению, возникающему в результате деформационных дефектов при облучении и накоплении радиационных повреждений. Испытание проводились на специальном маятниковом копре, согласно ASTM D 7264/D7264M- 07. Расчет величины ударной вязкости (a) проводился с использованием формулы (2.4):
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где ∆WF – величина работы затраченной маятником на разрушения образца; 

А – площадь поперечного сечения в месте излома.

Оценка прочностных характеристик проводилась методом индентирования при переменной нагрузке с целью определения микротвердости исследуемых образцов до и после облучения по глубине.
Оценка устойчивости к низкотемпературной деградации микроструктуры поверхности, а также образованию микротрещин оценивалась путем испытаний старения, в условиях ускоренной деградации, получаемых путем моделирования внешних воздействий водяных паров при температуре 150°С и давлении 2.2-2.3 атм. Согласно предложенной методики 1 час испытаний равен 4-4.5 годам старения и деградации при нормальных условиях. 

Испытания на износостойкость проводились прокаткой с проскальзыванием 10% при нагрузке 200 Н. Продолжительность испытаний 20 000 циклов.

3 ИССЛЕДОВАНИЕ РАДИАЦИОННЫХ ПОВРЕЖДЕНИЙ В SiC КЕРАМИКАХ
3.1 Изучение механизмов радиационных повреждений и изменений структурных и механических свойств SiC керамик, подверженных облучению ионами He2+
На рисунке 3.1 представлены рентгеновские дифрактограммы исследуемых образцов SiC керамик в зависимости от флюенса облучения. Полнопрофильный анализ полученных дифрактограмм позволил установить, что исследуемые образцы обладают гексагональным типом кристаллической решетки, характерной для пространственной сингонии P3m1(156). 
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1 – исходный образец; 2 – 1015 ион/см2; 3 – 1016 ион/см2; 4 – 5×1016 ион/см2; 5 – 1017 ион/см2; 6 – 3×1017 ион/см2; 7 – 5×1017 ион/см2

Рисунок 3.1 – Рентгеновские дифрактограммы SiC керамик в зависимости от флюенса облучения ионами Не2+
Общий вид изменений дифрактограмм в зависимости от флюенса облучения характеризуется изменениями интенсивностей рефлексов, а также смещением их в область малых углов, которое характерно для деформации кристаллической структуры. При этом отсутствие появления новых рефлексов свидетельствует об отсутствии полиморфных превращений в структуре. Отсутствие полиморфных превращений вызванных облучением свидетельствует о высокой устойчивости к процессам трансформации структуры, однако наблюдаемые структурные изменения связаны с накоплением точечных дефектов, их эволюцией, а также имплантацией гелия и его агломерацией в пузырьки при больших дозах облучения. На рисунке 3.2 представлено детальное изображение изменений основных дифракционных рефлексов в диапазоне 2θ=33-45°, которые наиболее полно отражают структурные изменения в зависимости от флюенса облучения. Как видно из представленных данных, основные изменения происходят в три этапа, характеризующихся различными эффектами: 

Первый этап характеризуется изменениями, связанными с уширением линий и снижением интенсивности рефлексов, что характерно для структурных изменений связанных с изменением размеров областей когерентного рассеяния (кристаллитами). Данный этап характерен для флюенсов облучения 1015 – 5×1016 ион/см2. 

Второй этап характерен для флюенсов облучения 5×1016 – 1017 ион/см2 и связан как с изменением интенсивностей рефлексов, так и смещением рефлексов в область малых углов. При этом анализ величины смещения для различных пиков показал, что рефлексы, характерные для изменения параметра кристаллической решетки а смещены на большую величину, чем рефлекс характерный для изменений параметра кристаллической решетки с. Такое изменение величины смещений рефлексов свидетельствует об анизотропном характере деформации кристаллической решетки. Такой характер анизотропии обусловлен в различии энергии связи атомов Si и C, а также позициями занимаемыми атомами в узлах решетки [118, 119].  

Третий этап характерен для сильной асимметрии дифракционных рефлексов и их смещению в область малых углов, что свидетельствует об увеличении деформации кристаллической структуры в результате накопления радиационных повреждений и имплантации гелия [120]. 
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Рисунок 3.2 – Детальное представление изменений дифракционных рефлексов в диапазоне 2θ=33-45° 

Одним из способов оценки различных факторов влияющих на изменение дифракционных рефлексов по величине их уширения и смещения, является метод Вильямсон-Холла, основанный на измерении вкладов размерного фактора, связанного с изменением размеров кристаллитов в результате внешних воздействий, и деформационного вклада, связанного с искажениями кристаллической решетки. Для оценки используются следующее выражение (3.1) [121]:

	
[image: image49.wmf],

))

(

4

(

)

cos(

2

2

2

q

e

q

l

b

tg

L

k

×

×

+

÷

÷

ø

ö

ç

ç

è

æ

=


	(3.1)


где β - физическое уширение дифракционного максимума; 
k = 0,9 - безразмерный коэффициент формы частиц; 
λ - длина волны используемого излучения; 
L - размер областей когерентного рассеяния; 
θ - угол Брегга; 
ε – величина микроискажений кристаллической решетки. 
Результаты оценки вкладов представлены на рисунке 3.3. 
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Рисунок 3.3 – Результаты оценки размерного и деформационного фактора в уширение дифракционных пиков на основе метода Вильямсон-Холла 

Общий вид диаграммы представленной на рисунке 3.3 подтверждает сказанное выше о трехэтапном характере изменения структуры при облучении ионами He2+ в зависимости от флюенса облучения. При малых флюенсах облучения основной вклад вносит размерный фактор, обусловленный, как было сказано выше, процессами рекристаллизации и изменением размеров зерен. Такие изменения связаны с тепловыми эффектами, возникающими при передаче энергии налетающих ионов в материал и последующей трансформацией кинетической энергии в тепловую энергию за очень малые временные промежутки. При этом в случае малых флюенсов, также происходит накопление искажений и деформаций кристаллической решетки, однако, данный вклад менее ощутим в сравнении с размерным вкладом. При больших флюенсах облучения, когда в структуре начинают формироваться гелиевые пузырьки, доминирует деформационный вклад. При этом образованные гелиевые пузырьки оказывают сильное деформационное искажение на кристаллическую структуру, что приводит к ее распуханию и деформации объема кристаллической решетки.
Изменение размерного фактора в результате внешних воздействий обусловлено процессами дробления, переориентации кристаллитов в структуре поврежденного слоя, а также вследствие переданной энергии от налетающих ионов. 
На рисунке 3.4 представлены результаты изменения величины размеров кристаллитов, определенных из анализа полученных рентгеновских дифрактограмм с учетом вклада от искажений в уширение дифракционных рефлексов, а также величины плотности дислокаций, определенной с использованием формулы (3.2) [122]. 
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где L – размер кристаллитов. 
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Рисунок 3.4 – Результаты изменения размеров кристаллитов и плотности дислокаций в зависимости от флюенса облучения 

Как видно из представленных данных, изменения размеров кристаллитов в зависимости от флюенса облучения носят двух этапный характер, имеющий ярко выраженную тенденцию. Первый этап характерен для резкого изменения размеров кристаллитов в сторону их уменьшения, что обусловлено эффектом дробления зерен или их переориентацией в структуре. При этом в структуре поврежденного слоя наблюдается увеличение дислокационной плотности, величина которой имеет обратно квадратичную зависимость от размеров кристаллитов, которая означает, что в случае уменьшения размеров кристаллитов плотность дислокаций будет увеличиваться. 

Второй этап характерен для флюенсов облучения выше 1017 ион/см2 и характеризуется малыми изменениями величин размеров кристаллитов и дислокационной плотности. Такое поведение величин может быть обусловлено эффектом торможения подвижности зерен в результате увеличения дислокационной плотности, которая выступает в качестве сдерживающего фактора процессов рекристаллизации. Используя формулу (3.3), которая отражает коэффициент подвижности кристаллитов в результате радиационно-индуцированных процессов приводящих к их изменениям была получена степенная зависимость снижения коэффициента подвижности в зависимости от флюенса облучения. 
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где φt – флюенс ионов; 
k – коэффициент, зависящий от подвижности кристаллитов; 
L и L0 – конечный и начальный размер зерен. 
Результаты представлены на рисунке 3.5. 
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Рисунок 3.5 – График зависимости изменения величины коэффициента подвижности кристаллитов от флюенса облучения

На рисунке 3.6 представлены результаты изменения объема кристаллической решетки в зависимости от флюенса облучения. Изменение объема кристаллической решетки связано с процессами накопления радиационных повреждений и структурных искажений, вызванных передачей энергии налетающих ионов в кристаллическую подсистему и последующей трансформации ее в тепловую энергию. 

Изменение объема кристаллической решетки оценивалось с использованием формулы (3.4): 
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где V0 – объем кристаллической решетки образца в исходном состоянии (Å3); 
Virr – объем кристаллической решетки образца после облучения (Å3).
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Рисунок 3.6 – Результаты распухания кристаллической структуры при облучении ионами He2+

Общая тенденция изменений процессов деградации кристаллической решетки свидетельствует о высокой степени устойчивости к процессам распухания при дозах облучения 1015-1017 ион/см2. При данных дозах максимальная степень распухания составляет не более 1.8%. При дозах облучения выше 1017 ион/см2, для которых согласно расчетным данным SRIM Pro 2013, характерные концентрации имплантированных ионов Не2+ составляют более 3-5 ат.%, наблюдается резкое увеличение степени распухания кристаллической решетки, которое составляет более 2.5% для дозы 3×1017 ион/см2 и более 7% для дозы 5×1017 ион/см2. Такой экспоненциальный рост степени распухания обусловлен формированием в структуре керамик гелиевых пузырьков, накопление которых происходит в поврежденном слое керамик и вызывает дополнительные искажения и деформации структуры. 

Согласно модели Эванса, основным механизмом гелиевого распухания является захват гелия вакансионными дефектами с последующим формированием комплексов типа He-V, а также возникновением растягивающих напряжений в областях заполняемых гелием и комплексами Не-V. В результате чего, в структуре возникают дополнительные искажения, приводящие к деформации кристаллической решетки, а также увеличению ее размеров. При этом основные деформационные эффекты наблюдаются в случае, когда концентрация имплантированного гелия превышает 1-2 ат. % или же величина атомных смещений составляет более 5-10 сна. В этом случае происходит агломерация микропузырьков имплантированного гелия с последующим образованием достаточно больших включений, которые приводят к возникновению микротрещин в структуре [123]. 

В таблице 3.1 представлены результаты изменения параметров кристаллической решетки в зависимости от дозы облучения. 

Таблица 3.1 – Данные параметров кристаллической решетки
	Флюенс, ион/см2
	Параметр кристаллической решетки а, Å
	Параметр кристаллической решетки с, Å
	Объем кристаллической решетки, Å3

	Исходный
	3.0366
	36.5117
	291.56

	1015
	3.0375
	36.5193
	291.80

	1016
	3.0411
	36.5256
	292.54

	5×1016
	3.0464
	36.5462
	293.73

	1017
	3.0593
	36.5735
	296.44

	3×1017
	3.0712
	36.5921
	298.91

	5×1017
	3.1353
	36.7321
	312.71


Как видно из представленных данных, наибольшие изменения происходят при флюенсах выше 1017 ион/см2, при этом согласно данным приведенным на рисунке 3.7, наибольшая деформация кристаллической решетки наблюдается вдоль оси а при больших флюенсах облучения, что в свою очередь свидетельствует об анизотропном характере деформации кристаллической решетки в результате облучения. 
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– красной пунктирной линией обозначена граница после которой происходит экспоненциальное увеличение деформации

Рисунок 3.7 – Результаты деформации кристаллической решетки SiC керамики в зависимости от дозы облучения 

Если сделать предположение о том, что величина радиационных повреждений кристаллической структуры (RD) обусловлена деформационными вкладами изменений кристаллической решетки, изменений объемов кристаллической решетки в результате распухания, а также дислокационной плотности, связанной с изменением размеров кристаллитов, то оценить вклады можно с помощью следующей формулы (3.5). Здесь нужно ввести одно условие о том, что в исходном состоянии величины вкладов равновероятны. 
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где Δa – деформация кристаллической решетки вдоль оси а; 
Δс – деформация кристаллической решетки вдоль оси с; 
ΔV – изменение объема кристаллической решетки; 
Δδ – изменение дислокационной плотности. 
На рисунке 3.8 представлена диаграмма оценки вкладов в изменение величины радиационных повреждений.
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Рисунок 3.8 – Диаграмма оценки вкладов в изменение величины радиационных повреждений, вызванных облучением ионами He2+
Как видно из представленных данных, при флюенсе облучения 1015 ион/см2 основной вклад в радиационные повреждения вносит изменение объема кристаллической решетки в результате ее распухания, вызванного процессами имплантации ионов и образованию вакансионных дефектов. При этом вклады от деформации кристаллической решетки вдоль осей а и с, а также изменений дислокационной плотности равновероятны. Такое поведение структурных изменений может быть обусловлено эффектом частичной аннигиляции образующихся точечных дефектов при облучении. Как известно, при малых концентрациях точечных дефектов, часть из них способна аннигилировать между собой или же с имеющимися структурными дефектами в исходном состоянии. При этом, когда концентрация дефектов увеличивается за счет увеличения флюенса облучения и возникших структурных повреждений ионов, а также их имплантации в поврежденный слой, в структуре наблюдается доминирование эффекта накопления дефектов и их агломерация, которая приводит к увеличению искажений кристаллической решетки. 

При флюенсе облучения 1016-5×1016 ион/см2 наблюдается увеличение вклада от дислокационной плотности, что обусловлено изменением размеров кристаллитов в результате облучения. Также при данных флюенсах наблюдается формирование анизотропии деформации кристаллической решетки, обусловленной увеличением искажений решетки вдоль оси а. При этом вклад от эффекта распухания кристаллической решетки при данных флюенсах облучения остается практически неизменным, что свидетельствует о малых изменениях объема решетки в этом случае в зависимости от флюенса облучения. Малое изменение величины распухания при флюенсах облучения может быть обусловлено началом зарождения гелиевых пузырьков, которые образуются за счет захвата вакансиями гелия с последующим образованием комплексов типа Не-V и заполнением их полостей в структуре. В этом случае основную роль играют деформации, возникающие при образовании комплексов Не-V [124], а также размерные эффекты вызванные изменением кристаллитов, их подвижностью или переориентацией. 

При флюенсе облучения 1017 – 5×1017 ион/см2 наблюдается снижение вклада дислокационной плотности, при увеличении анизотропии в деформации кристаллической решетки, а также доминировании вклада от распухания кристаллической решетки. Снижение вклада от дислокационной плотности может быть обусловлено тем, что при флюенсах выше 1017 ион/см2 концентрация имплантированного гелия превышает 1-2 ат. %, что приводит к образованию гелиевых пузырьков в результате агломерации комплексов Не-V. При этом согласно оценке деформационных и размерных факторов влияющих на изменение кристаллической структуры, согласно методу Вильямсон-Холла, приведенного на рисунке 3.3, а также изменений размеров кристаллитов при больших флюенсах облучения, основной вклад вносят деформационные изменения структуры, в то время как размерные изменения минимальны. Малые изменения размерного вклада могут быть обусловлены эффектом снижения подвижности зерен за счет их дробления и образования большого количества дислокационных дефектов. Основной вклад в изменение величины радиационных повреждений для данных флюенсов вносят эффекты, связанные с распуханием кристаллической решетки, которые обусловлены эффектом агломерации гелия и образования гелиевых пузырьков. Как известно из литературных данных, формирование гелиевых пузырьков большого размера в структуре приповерхностного слоя, для большинства сталей и керамик, наблюдается при достижении порогового значения облучения в                                       3-5×1017 ион/см2, что соответствует концентрации имплантированного гелия до 3-5 ат.%, а в некоторых случаях и больше.  

Также при больших флюенсах облучения возможно частичное вскрытие пузырьков, сопровождающееся растрескиванием и отшелушиванием поврежденного приповерхностного слоя. При этом, согласно работе Эванса [125], часть гелия способна мигрировать по дислокационным дефектам, что также приводит к снижению их плотности. 

Таким образом, можно сделать вывод о том, что предложенная модель оценки вкладов различных структурных изменений в степень радиационных повреждений имеет несколько этапов, связанных с различными механизмами повреждений. При флюенсах облучения 1015-5×1016 ион/см2 основной вклад в радиационные повреждения вносят изменения дислокационной плотности и анизотропные деформации кристаллической решетки. При флюенсах облучения выше 1017 ион/см2 доминирующим эффектом является распухание кристаллической решетки и изменение ее объема в результате накопления имплантированного гелия в структуре поврежденного слоя. 

Рассмотрим влияние облучения на изменения прочностных и механических свойств SiC керамик в зависимости от флюенса облучения. На рисунке 3.9 представлены результаты измерения величин твердости и степени размягчения приповерхностного облученного слоя в зависимости от флюенса облучения. 
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Рисунок 3.9 – Результаты изменения твердости и степени размягчения поврежденного приповерхностного слоя в зависимости от флюенса облучения

Величина степени размягчения или снижения устойчивости к механическим воздействиям была определена на основе изменений данных величины твердости приповерхностного слоя до и после облучения. Для расчетов использовалась формула (3.6):

	
[image: image61.wmf]%,

100

_

_

0

0

*

-

=

H

H

H

softening

of

Degree

irr


	(3.6)


где H0 – значение твердости приповерхностного слоя до облучения; 
Hirr – значение твердости приповерхностного слоя после облучения. 

Нормирование величины степени размягчения проводилась на 100 %, погрешность измерений была вычислена на основе серии измерений величины твердости с различных участков.
Как видно из представленных данных, наиболее явные изменения прочностных характеристик наблюдаются при флюенсах выше 5×1016 ион/см2, что соответствует доминированию эффекта распухания кристаллической решетки в структурных изменениях. В случае, когда структурные изменения связаны с изменением дислокационной плотностью изменения твердости и степени размягчения приповерхностного слоя минимальны. Максимальное снижение прочностных свойств происходит при флюенсах облучения 3×1017 - 5×1017 ион/см2 когда в структурные изменения обусловлены процессами деградации и распуханием, вызванным накоплением гелиевых включений при увеличении концентрации имплантированных ионов. При этом стоит отметить, что увеличение степени размягчения выше 15-20% свидетельствует о деструкции поверхностного слоя, которая обусловлена процессами охрупчивания, а также образованием микротрещин. 

В таблице 3.2 представлены результаты измерений параметров прочности на изгиб и ударной вязкости SiC керамик в зависимости от флюенса облучения. Полученные зависимости отражают схожую динамику изменений как и в случае с твердостью, что свидетельствует о том, что на изменение прочностных характеристик большое влияние оказывает эффект агломерации и накопления гелия в поврежденном слое при больших дозах облучения. 

Таблица 3.2 – Данные прочностных характеристик
	Флюенс, ион/см2
	Прочность на трехточечный изгиб  (MПа)
	Ударная вязкость (кДж/мм2)

	Исходный образец
	178±8
	1.350±0.011

	1015
	174±5
	1.340±0.021

	1016
	172±3
	1.337±0.011

	5×1016
	167±4
	1.312±0.012

	1017
	161±5
	1.289±0.015

	3×1017
	143±8
	1.257±0.017

	5×1017
	112±9
	1.145±0.021
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Рисунок 3.10 – Результаты изменения коэффициента трещиностойкости в зависимости от времен испытаний на старение 
На рисунках 3.10, 3.11 представлены результаты изменений величины трещиностойкости в зависимости от флюенса облучения, а также результаты моделирования эффекта естественной деградации поверхностного слоя в результате внешних воздействий. 
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Рисунок 3.11 – Результаты изменения коэффициента трещиностойкости после облучения и после старения

Общая тенденция изменений величины коэффициента трещиностойкости в зависимости от флюенса облучения свидетельствует о том, что основные ухудшения, связанные с формированием микротрещин в структуре облученного слоя происходят при облучении образцов флюенсами выше 1017 ион/см2, для которых основные изменения структуры связаны с накоплением радиационных повреждений, увеличению концентрации имплантированных ионов, а также сильной анизотропии структурных искажений кристаллической решетки, что в совокупности приводит к формированию в структуре областей разупорядочения, а также гелиевых включений. 

При этом стоит отметить, что в случае, когда в структурных изменениях играют немаловажную роль эффекты, связанные с изменением дислокационной плотностью, изменения коэффициента трещиностойкости, в особенности при длительных испытаниях, практически не наблюдаются. Это может быть обусловлено тем, что изменение дислокационной плотности в поврежденном слое приводит к созданию сопротивления распространению микротрещин возникающих в результате внешних воздействий.

Результаты деградационных измерений снижения величины коэффициента трещиностойкости в течение временных промежутков воздействия водяными парами, моделирующими эффект ускоренного естественного старения, свидетельствуют о достаточно высокой степени устойчивости к естественному растрескиванию в результате внешних воздействий, как в случае исходных образцов, так и подверженных облучению. 
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а – исходный; б – 1015 ион/см2; в – 1016 ион/см2; г – 5×1016 ион/см2; д – 1017 ион/см2; е – 3×1017 ион/см2 ж – 5×1017 ион/см2
Рисунок 3.12 – Результаты морфологических изменений поверхности SiC керамики в зависимости от флюнса облучения

Результаты изучения изменения морфологических особенностей SiC керамик в зависимости от флюенса облучения представлены на рисунке 3.12. В исходном состоянии поверхность керамик выглядит достаточно ровной, без явных видимых повреждений или трещин, а наличие шероховатости обусловлено процессами полировки и пробоподготовки образцов. Общая тенденция изменений морфологии и рельефа поверхности выражается в изменении шероховатости и появлению дефектных включений, возникающих при увеличении флюенса облучения, дальнейшая эволюция которых приводит к увеличению их плотности и формы. Такое поведение обусловлено формированием в структуре приповерхностного слоя дополнительных искажений и напряжений, способных деформировать кристаллическую структуру. В результате имплантации гелия, которая приводит к распуханию, данные напряжения приводят к деформации зерен и частичному выдавливанию их на поверхность. Стоит отметить, что формирование дефектных областей также может быть связано с эффектом частичного скалывания или распыления при больших дозах облучения. Также при больших флюенсах облучения наблюдается формирование газонаполненных включений, выдавленных на поверхность, конечной эволюцией которых при флюенсе выше 3×1017 ion/cm2 является формирование сколов и микротрещин вблизи разрушенных газонаполненных областей. 
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а, б, в – 1017 ион/см2; г, д, е – 3×1017 ион/см2; ж, и, к – 5×1017 ион/см2

Рисунок 3.13 – Результаты картирования распределения элементов вблизи дефектных включений на поверхности образцов облученных флюенсом 1017 - 5×1017 ион/см2
При анализе распределения элементов вблизи дефектных областей (рисунок 3.13) для образцов облученных флюенсами выше 1017 ион/см2 было установлено, что сами дефектные области содержат больше углерода, в то время как кремния в дефектных областях наблюдалось только в виде следовых включений. Такое поведение перераспределения элементов вблизи дефектных областей может быть связано с тем, что при разрыве кристаллических и химических связей Si-C, углерод по своей природе более подвижен, а также может образовывать комплексные дефекты вместе с вакансиями или гелием с последующей миграцией в области, заполняемые имплантированным гелием. 

В случае, когда концентрация гелия в заполняемых пустотах достигает критического значения и приводит к резкому увеличению давления внутри области, которое воздействует во всех направлениях равновероятно, вызывая напряжения в поврежденной области, происходит так называемое «вскрытие» газонаполненных пузырьков и образованию микротрещин и сколов (см. Результаты рисунка 13 для образца облученного флюенсом 5×1017 ion/cm2). При этом вблизи образованных микротрещин формируются новые газонаполненные включения, которые представляют собой второе поколение гелиевых пузырьков. 

На рисунке 3.14 представлена эволюция рельефа поверхности SiC керамики при больших флюенсах облучения (1017-5×1017 ион/см2), которая отражает зарождение гелиевых пузырьков, их агломерацию и образование микротрещин. 
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Рисунок 3.14 – Результаты АСМ микроскопии изменения рельефа поверхности SiC керамик при больших дозах облучения 

Результаты морфологических особенностей SiC керамик, подверженных облучения ионами Не2+ имеют хорошее согласие с результатами структурных изменений в зависимости от флюенса облучения. При флюенсах облучения 1015-5×1016 ion/cm2, когда структурные изменения связаны с процессами рекристаллизации и изменению дислокационной плотности, морфологические изменения рельефа не имеют выраженного характера, и связаны в основном с небольшим изменением шероховатости, а также формированием дефектных областей, выдавленных на поверхность. В случае, когда в структуре начинают доминировать эффекты распухания, обусловленные накоплением имплантированного гелия и образованием гелиевых пузырьков, наблюдаются резкие изменения рельефа, связанные с образованием одиночных хиллоков, с последующей их агломерацией и образованием микротрещин. 

Формирование микротрещин и деградация поверхности при флюенсах облучения выше 1017  ион/см2 также дает хорошее подтверждение изменению механических и прочностных свойств, наибольшие изменения которых наблюдаются при больших флюенсах облучения. Накопление повреждений, и последующая деградация поверхности путем вскрытия газонаполненных пузырьков приводит к деструкции кристаллической структуры, что в свою очередь негативно сказывается на прочности и устойчивости керамик к трещинообразованию. 

3.2 Исследование влияния облучения тяжелыми ионами Xe22+ на механические свойства SiC керамик
На рисунке 3.15 представлены результаты изменения морфологии приповерхностного слоя карбидных керамик в процессе облучения различными флюенсами полученные с применением метода атомно-силовой микроскопии. Согласно представленным данным поверхность керамики в исходном состоянии не содержит большого количества структурных дефектов, таких как хиллоки, перепады высот или микротрещин. Степень шероховатости керамики  в исходном состоянии не превышает 3-5 нм.
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a – исходный образец; б – 1014 ион/см2; в – 5x1014 ион/см2; г – 1015 ион/см2
Рисунок 3.15 – 3D – изображения керамик до и после облучения

Для облученных образцов наблюдается формирование дефектных областей в виде сфероподобных хиллоков, а также наличие областей с ярко выраженными перепадами высот. При этом с увеличением флюенса облучения плотность данных включений и их размеры увеличиваются, что свидетельствует о возникновении областей разупорядочения и структурных искажений в приповерхностном слое, что приводит к частичному выдавливанию структурных дефектов вблизи границ зерен с последующим образованием хиллоков. Также деградация приповерхностного слоя при флюенса 1015 ион/см2 может быть обусловлено процессами отшелушивания за счет большой концентрации дефектов в структуре за счет их накопления. 

Частичная деградация приповерхностного слоя в результате накопления дефектов за счет эффекта каскадных перекрытий может привести к существенному изменению механических свойств и износостойкости керамик, так как образование анизотропных дефектных областей вблизи границ зерен, а также частичное разрушение кристаллических и химических связей, с последующим образованием первично выбитых атомов, может привести к возникновению искажений и деформаций в структуре. В таблице 3.3 представлены результаты изменения прочностных характеристик, таких как величина прочности на изгиб и величина ударной вязкости до и после облучения, а также изменение дислокационной плотности, пористости и плотности керамик в процессе облучения. 

Таблица 3.3 – Данные прочностных характеристик
	Параметр
	Исходный
	1014 ион/см2
	5x1014 ион/см2
	1015 ион/см2

	Трехточечная прочность на изгиб (MПа)
	178±4
	173±4
	168±5
	143±9

	Ударная вязкость (кДж/мм2)
	1.35±0.13
	1.31±0.11
	1.24±0.12
	1.12±0.09

	Плотность дислокаций, 1010 шт/см2
	0.14
	0.17
	0.25
	0.62

	Пористость, %
	0.606
	0.656
	0.945
	2.351

	Плотность, г/см3
	3.196
	3.165
	3.121
	3.014


Согласно представленным данным наибольшее изменение прочностных характеристик наблюдается при флюенсе 1015 ион/см2, которому характерно наличие большого количества дефектов в результате перекрытия каскадов вторичных дефектов, приводящих к сильному разупорядочению структуры с резким увеличением плотности дислокаций более чем в 4 раза по сравнению с исходным образцом, и увеличением пористых включений, характеризующих дефектные области в кристаллической решетки. Увеличение пористости, а также дислокационной плотности, обусловленной процессами дробления зерен в результате деформации инициированной облучением, приводит к снижению плотности керамик. Снижение плотности свидетельствует о деградации структуры керамик в процессе облучения, а увеличение дислокационной плотности, обусловленное дроблением зерен, может объяснить деградацию приповерхностного слоя с увеличением флюенса облучения. 
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Рисунок 3.16 – График зависимости изменения коэффициента сухого трения от дозы облучения

На рисунке 3.16 представлены результаты изменения величины коэффициента сухого трения в зависимости от дозы облучения и количество испытаний. Как видно из представленных данных, величина коэффициента сухого трения для исходного образца составляет 0.4-0.41 и сохраняется в течение 8000-10000 циклов, что свидетельствует о высокой степени износостойкости. Для облученных образцов с дозой 1014 ион/см2 наблюдается незначительное увеличение коэффициента на начальном этапе, при этом характер изменения величины в процессе испытаний сравним с исходным образцов. Для образцов облученных дозами 5х1014 и 1015 ион/см2 наблюдается увеличение величины коэффициента сухого трения, что обусловлено изменением морфологии поверхности, а также ее частичной деградации, что приводит к ухудшению трения. При этом стоит отметить, что характер изменения величины износостойкости в процессе испытаний сравним с исходным образцом. На рисунке 3.17 представлены результаты изменения величины износа в процессе испытаний, согласно которым наибольшие изменения потери объема происходят после 10000 циклов. При этом для образцов облученных дозой 1015 ион/см2 величина потери объема максимальна и превышает потери в исходном состоянии в 2.5-2.7 раза.  
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Рисунок 3.17 – Динамика изменения потери объема в процессе износа в зависимости от дозы облучения

Деградация поверхности в результате облучения имеет прямое отношение к снижению твердости приповерхностного слоя. На рисунке 3.18 представлены результаты изменения величины микротвердости по глубине образца с целью определения максимальной глубины поврежденного слоя. Согласно представленных данным, для образцов облученных дозой 1014 ион/см2 снижение величины микротвердости незначительно, при чем глубина поврежденного слоя составляет 200-250 нм, в то время как длина пробег ионов составляет не более 200 нм. Увеличение глубины поврежденной области обусловлено каскадными эффектами распространения дефектов, способных проникать на глубину, превышающую максимальную длину пробега ионов в керамике. Также увеличение глубины повреждений может быть обусловлено тем, что в процессе облучения наблюдается снижение плотности керамики в результате деградации и образования анизотропных пористых включений, что приводит к увеличению длины пробега ионов. В случае увеличения дозы облучения наблюдается не только снижение величины микротвердости приповерхностного слоя, но и увеличение глубины поврежденной зоны, что подтверждает ранее высказанное предположение о влиянии изменения плотности керамик на длину пробега ионов.
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Рисунок 3.18 – График зависимости изменения микротвердости от дозы облучения

На рисунках 3.19, 3.20 представлены результаты исследования устойчивости керамик к низкотемпературной деградации в условиях ускоренных процессов старения, которые применяются для моделирования процессов временного старения в течение длительного времени. 
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Рисунок 3.19 – График зависимости изменения величины трещиностойкости от времени старения образцов до и после облучения

Как видно из представленных данных (см. рисунок 3.19), для облученных образцов, в отличие от исходного старение происходит линейно, в то время как для исходных образцов в течение первых 10 часов величина трещиностойкости практически неизменна, что свидетельствует о высокой устойчивости керамик к трещинообразованию. При этом согласно представленным данным на диаграмме рисунка 3.20, снижение величины трещиностойкости в результате облучения не превышает 2-3% от начального значения, что свидетельствует о высокой устойчивости к деградации и трещинообразованию. При этом как в случае исходного образца, так и в случае облученных образцов снижение величины трещиностойкости после 30 часов ресурсных испытаний не превышает 8-10%, что подтверждает высокую устойчивость к временной деградации керамик.
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Рисунок 3.20 – Диаграмма изменения степени разрушения керамик до и после испытаний

Полученные данные имеют хорошее согласие с представленными ранее работами по изучению радиационной стойкости керамик и тонкопленочных покрытий [126, 127]. 

К примеру, результаты механической прочности к облучению имеют хорошую корреляцию с результатами устойчивости к низкоэнегретическому облучению ионами He тонкопленочных структур на основе ZrSiN [128] где показано, что облучение большими дозами может привести к частичному охрупчиванию и деградации приповерхностного слоя. Однако в отличие от оксидных керамик на основе оксида циркония (ZrO2) [129] в которых при облучении низкоэнергетическими ионами Kr наблюдаются процессы фазовой трансформации, в случае исследуемых керамик подобных эффектов не наблюдалось. 

В совокупности представленные результаты изменения прочности карбидных керамик в результате облучения ионами Xe22+  с дозами 1014, 5x1014, 1015 ион/см2 в дальнейшем могут быть использованы не только с фундаментальной точки зрения, как дополнение к теории радиационных повреждений керамик, но и практической стороны, как результаты устойчивости к облучению и моделированию эффектов воздействия ионизирующего излучения на конструкционные материалы. 

3.3 Оценка влияния имплантации низкоэнергетических ионов Ni12+ на изменения структурных и прочностных характеристик SiC керамик

В случае применения новых материалов в качестве конструкционных наибольшему воздействию радиации и последующих процессов деградации подвергается именно приповерхностный слой материала, который напрямую или косвенно взаимодействует с ядерным топливом и продуктами деления, а также нейтронным излучением. При этом в приповерхностном слое облучение может вызвать частичную деградацию структуры за счет накопления высокой концентрации дефектов или аморфных включений, которые разрушают кристаллические и химические связи в керамике. Одним из способов повышения радиационной стойкости является ионная имплантация в приповерхностный слой, которая приводит к изменению структурных и прочностных характеристик за счет внедрения ионов и образования примесных включений, приводящих к снижению радиационного воздействия [130, 131]. При облучении тяжелыми ионами с низкой энергией, основные структурные и морфологические изменения связаны с приповерхностным слоем толщиной не более 0.5-1 мкм. На рисунке 3.21 представлена динамика изменения морфологии поверхности исследуемых образцов керамик после ионной модификации. Согласно данным РЭМ изображений на поверхности исходного образца после полировки наблюдается образование небольших микросколов, наличие которых связано с процессами спекания и фазообразования керамик. 
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Рисунок 3.21 – Динамика изменения морфологии поверхности исследуемых керамик после облучения, лист 1
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в
б, в – скопление дефектов в виде микротрещин и сколов
Рисунок 3.21, лист 2
Как видно из представленных данных при облучении низкоэнергетическими ионами Ni12+ с флюенсом 1014 ион/см2 в приповерхностном слое наблюдается формирование скоплений дефектов в виде микротрещин и сколов, средний размер которых составляет от 100 до 500 нм в диаметре. При этом вблизи образовавшихся микросколов наблюдается формирование включений с содержанием углерода, превышающим нормальную концентрацию (не более 50 ат. %). Также при детальном анализе данных включений обнаружено наличие содержание никеля не превышающего 0.1 ат.%, что свидетельствует о частичной имплантации ионов никеля в структуру керамики. Увеличение флюенса облучения до 5х1014 ион/см2 приводит к увеличению концентрации дефектных областей на поверхности, а также увеличению содержания сферических включений в структуре содержащих повышенную концентрацию углерода. Также наблюдается увеличение содержание никеля в структуре включений, которое составляет                  0.3-0.4 ат.%. На рисунке 3.22 представлены результаты картирования приповерхностного слоя керамики облученной флюенсом 5х1014 ион/см2. 
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а, б, в – результаты картирования приповерхностного слоя керамики
Рисунок 3.22 – Результаты картирования керамики облученной флюенсом 5х1014 ион/см2
Согласно полученным данным распределения кремния, углерода и никеля в структуре приповерхностного слоя вблизи границ микротрещин и сколов, наблюдается повышенное содержание углерода. При этом наибольшее содержание никеля также наблюдается вблизи областей с повышенным содержанием структурных дефектов. Образование данных областей может быть связано с процессами миграции имплантировавшихся ионов по структуре, с последующим образованием новых фазовых включений карбида никеля, которые являются неустойчивыми соединениями. Нестабильность карбидных соединений никеля может привести к частичному распылению приповерхностного слоя с образованием микротрещин и сколов, которые служат стоками мигрирующих дефектов, образовавшихся в результате взаимодействия налетающих ионов с атомами и электронными оболочками керамики. При этом увеличение флюенса приводит к возникновению областей перекрывающихся дефектов от налетающих ионов, что приводит к увеличению концентрации дефектов и дислокаций в приповерхностном слое. Также имплантация ионов никеля в кристаллическую структуру керамики путем внедрения или замещения атомов кремния или углерода в узлах решетки может привести к изменению структурных характеристик. На рисунке 3.23 представлена динамика изменения морфологии поверхности и степени шероховатости исследуемой керамики до и после облучения, определенная с помощью атомно-силовой микроскопии.
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а – исходный образец; б – 1x1014 ион/см2; в – 5x1014 ион/см2

Рисунок 3.23 – 3D – изображения поверхности образцов керамик до и после облучения
Как видно из представленных данных, в результате облучения происходит образование неровностей на поверхности керамики и увеличению степени шероховатости и волнистости, появление которых связано с процессами миграции дефектов в стоки, а также имплантацией ионов никеля в структуру керамики. Результаты изменения величин шероховатости и волнистости поверхности представлены на рисунке 3.24. 
Как видно из представленных данных для облученных образцов наблюдается резкое увеличение морфологических особенностей поверхности за счет увеличения параметров шероховатости и волнистости. Такие изменения могут быть обусловлены процессами деформации кристаллической структуры в результате имплантации ионов Ni12+ в кристаллическую решетку, тем самым деформируя ее.
Для подтверждения высказанного выше предположения была проведена оценка изменения основных кристаллографических характеристик с применением метода рентгенофазового анализа. На рисунке 3.25 представлена динамика изменения рентгеновских дифрактограмм исследуемых образцов до и после облучения. Как уже было сказано ранее исследуемые образцы представляют собой поликристаллические структуры с выделенными направляениями формирования текстуры (013), (015), (017), (111) и (203). 
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Рисунок 3.24 – Результаты изменения величин шероховатости и волнистости поверхности керамик в зависимости от флюенса облучения
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a – динамика изменения рентгеновских дифрактограмм исследуемых образцов керамик; б – построение Вильямсон-Холла

Рисунок 3.25 – Результаты рентгенофазового анализа, лист 1
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в – динамика изменения основных дифракционных максимумов в процессе облучения

Рисунок 3.25, лист 2
Для облученных образцов наблюдается изменение формы и интенсивности рентгеновских пиков, что свидетельствует о влиянии ионизирующего излучения на кристаллическую структуру, которое выражается в изменении концентрации искажений и деформаций кристаллической решетки, изменении межплоскостных расстояний, а также размеров кристаллитов. При этом для образцов облученных флюенсом 5х1014 ион/см2 наблюдается наибольшее снижение интенсивностей дифракционных максимумов основных рефлексов, а также резкое падение интенсивностей пиков в области 2θ=40-58° сравнимых по интенсивности с фоновым излучением. Данное снижение свидетельствует о перестройке кристаллической структуры, которая может быть вызвана имплантацией ионов никеля и последующего искажения и деформации кристаллической решетки, а также смещению атомов со своих позиций. Для оценки влияния облучения на искажения и деформацию кристаллической структуры был применен метод Вильямсон-Холла, который основан на оценки изменения величины FWHM дифракционных максимумов от угла дифракции. На рисунке 3.25б представлены графики построения Вильямсон-Холла для исследуемых образцов. Как видно из представленных данных, с увеличением угла дифракции для исходных образцов наблюдается незначительная величина наклона, которая характеризует деформацию кристаллической решетки, обусловленную искажениями межплоскостных расстояний в процессе получения керамик. В результате облучения наблюдается увеличение величины наклона и, следовательно, величины искажений и деформаций кристаллической структуры (величина изменения представлена на рисунке 3.25б). Увеличение искажений и деформаций кристаллической структуры является одним из подтверждений  высказанного ранее предположения об имплантации ионов Ni12+ в структуру керамик. Также изменение формы и интенсивности дифракционных максимумов свидетельствует о возникновении в структуре смещений атомов из узлов кристаллической решетки и образованию областей содержащих высокую концентрацию дефектов (рисунок 3.25в). 
Оценка величины смещений проводится путем измерения отношений двух наиболее интенсивных линий одного и того же образца до и после облучения и рассчитывается по формуле (3.7): 
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	(3.7)


где a – параметр кристаллической решетки; 
(I1/I2)initial ,(I1/I2)irradiated – отношение интенсивностей дифракционных линий до и после облучения соответственно. 
Концентрация дефектной фракции оценивалась с помощью уравнения (3.8):
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где M (φt) – концентрация дефектов, измеренная величина в зависимости от флюенса ионов; 
Mo – концентрация дефектов до облучения;

Ms – максимальная концентрация дефектов при очень высоких флюенсах, что может быть связано с насыщением или фазовыми переходами, такими как аморфизация и образование областей беспорядка; 
φ – флюенс, ион/см2; 
t – время экспозиции. 
Результаты расчетов представлены на рисунке 3.26. 
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Рисунок 3.26 – График изменения концентрации дефектов и среднеквадратичных смещений атомов из узлов кристаллической решетки


Согласно полученным данным установлено, что для облученных образцов наблюдается резкое увеличение величины смещений атомов и концентрации дефектов. При этом увеличение флюенса облучения приводит к незначительному изменению величин смещений и концентрации дефектов, что свидетельствует об отсутствии процессов аморфизации кристаллической структуры в результате облучения. На основании полученных рентгеновских дифрактограмм были вычислены основные кристаллографические характеристики (параметры кристаллической ячейки, средний размер кристаллитов, плотность, пористость, дислокационная и вакансионная плотность), а также динамика их изменения в результате облучения. Результаты изменения параметров представлены в таблице 3.4.

Таблица 3.4 – Данные изменения основных кристаллографических характеристик
	Образец
	Тип струк туры
	Параметр кристал лической решетки, Å
	Размер кристал литов, нм
	Плот ность, г/см3
	Плот ность дисло каций, 1010 1/см2
	Концен трация вакансий, %
	Порис тость, %

	Исход ный
	Гексаго нальный тип 
P3m1 (156)
	a=3.0666, c=36.5117
	85±2
	3.196
	0.138
	0.156
	0.606

	1014 ион/см2
	
	a=3.0449, c=36.1904
	91±4
	3.207
	0.156
	0.122
	0.264

	5x1014 ион/см2
	
	a=3.0396, c=36.1759
	97±3
	3.220
	0.181
	0.117
	0.125


Как видно из представленных данных, в результате облучения наблюдается незначительное изменение параметров кристаллической решетки, которое приводит к изменению объема решетки до 290.5 Å3 и 289.4 Å3 для образцов облученных флюенсом 1014 ион/см2 и 5х1014 ион/см2 соответственно. Уменьшение объема решетки свидетельствует об увеличении плотности керамики, которое обусловлено деформационными процессами и имплантацией ионов никеля в структуру керамик и снижению пористости в структуре. При этом изменение среднего размера кристаллитов приводит к изменению концентрации дислокационных дефектов вблизи границ зерен, что также свидетельствует об изменении дефектной структуры в результате облучения. В свою очередь в результате облучения наблюдается снижение концентрации вакансионных дефектов, что свидетельствует о заполнении вакансионных пустот ионами никеля в структуре керамик. В результате изменения кристаллической структуры под действием облучения и последующей имплантации ионов никеля наблюдается снижение интегральной пористости в 2 и 5 раз при облучении  флюенсом 1014 ион/см2 и 5х1014 ион/см2 соответственно. Снижение величины интегральной пористости приповерхностного слоя, а также изменения дислокационной и вакансионной плотностей в приповерхностном слое керамик подвергнутому облучению может оказать существенное влияние на прочностные характеристики и коррозионную стойкость керамик. 
На рисунке 3.27 представлены графики изменения микротвердости по глубине для исследуемых образцов, а также анаморфозы кинетических кривых деградации керамик под действием агрессивных сред (см. рисунок 3.28). В качестве агрессивной среды использовался сильно концентрированный раствор фтористоводородной кислоты.
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Рисунок 3.27 – Динамика изменения микротвердости по глубине
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Рисунок 3.28 – Анаморфозы кинетических кривых реакции окисления и деградации керамик

Согласно полученным данным, увеличение содержания никеля в структуре и повышение плотности со снижением пористости приводит к повышению микротвердости керамик на глубине порядка 400-550 нм, что несколько превышает максимальную длину пробега ионов никеля в структуре керамик. Данное увеличение глубины модифицированного слоя может быть обусловлено процессами миграции никеля в структуре керамик и последующего образования дислокационных дефектов способных проникнуть на большую глубину проникновения ионов в керамики. При этом согласно данным кинетических кривых снижение пористости структуры приводит к повышению коррозионной стойкости керамик и, следовательно, снижению скорости деградации структуры. Данное снижение обусловлено формированием в приповерхностном слое барьера из дислокационных дефектов и примесных включений содержащих никель, которые препятствует деградации и коррозии материала. 

Одним из важных параметров керамических материалов является их износостойкость, а также коэффициент трения. Изменение рельефа поверхности в результате облучения и уменьшение концентрации пористых образований может оказать существенное влияние на прочностные характеристики. 
В таблице 3.5 представлены данные об изменении параметров прочности на изгиб и ударной вязкости керамики до и после облучения.

Таблица 3.5 – Данные прочностных характеристик
	Параметр
	Исходный образец
	1014 ион/см2
	5x1014 ион/см2

	Трехточечная прочность на изгиб (MПa)
	178±8
	247±9
	294±10

	Ударная вязкость (кДж/мм2)
	1.35±0.11
	2.11±0.15
	2.54±0.14


Как видно из представленных данных, в результате облучения и последующего внедрения ионов никеля в структуру поверхностного слоя наблюдается повышение прочностных характеристик. В то же время увеличение плотности потока излучения с 1014 ион/см2 до 5х1014 ион/см2 приводит к увеличению значений прочности при изгибе на 38 и 65% по сравнению с исходным образцом. При этом величина ударной вязкости увеличивается на 56 и 88% соответственно. Это увеличение свидетельствует об образовании упрочненного слоя в структуре поверхностного слоя керамики. 
На рисунке 3.29 представлена динамика изменения коэффициента сухого трения для исследуемой керамики до и после модифицирования. 
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Рисунок 3.29 – Изменение коэффициента сухого трения после испытаний

На рисунке 3.30 представлена динамика изменения величины износа после испытаний. Как видно из представленных данных, у модифицированных образцов величина износа значительно меньше, чем у исходной керамики. Снижение износа может быть связано с образованием в структуре поверхностного упрочненного слоя в результате имплантации ионов никеля в узлы решетки.


[image: image108.emf]0 5 10 15 20

0.00

0.05

0.10

0.15

0.20

0.25

0.30

0.35

Количество циклов, n*1000

 Исходный

 10

14

 ион/см

2

 5x10

14

 ион/см

2

Потеря объема, мм

3


Рисунок 3.30 – Динамика изменения величины износа керамики в процессе испытаний

Как видно из представленных данных, коэффициент трения для исходного образца составляет 0.4, тогда как модификация приповерхностного слоя приводит к увеличению коэффициента трения до 0.43 и 0.45 для образцов, облученных флюенсом 1014 ион/см2 и 5x1014 ион/см2 соответственно. Увеличение коэффициента трения облученных образцов связано с изменением морфологии поверхности и увеличением степени шероховатости керамики. Однако в процессе испытаний у исходных образцов наблюдается увеличение коэффициента трения после 10000 испытаний, тогда как у модифицированных образцов значение коэффициента остается практически постоянным. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Представлены результаты исследования изменений структурных, механических и морфологических особенностей SiC керамиках подверженных облучению низкоэнергетическими ионами Не2+, основной целью которых являлось описание кинетики возникновения и дальнейшей эволюции радиационных повреждений в приповерхностном слое керамик. В ходе исследований установлен двух этапный характер изменения свойств керамик в зависимости от флюенса облучения. Первый этап характерен для эффектов связанных с процессами рекристаллизации, переориентации или дробления зерен, что приводит к изменению дислокационной плотности, которое создание препятствие для образования микротрещин и снижению прочностных характеристик. Второй этап характерен для доминирования эффектов распухания и анизотропного искажения кристаллической решетки, приводящих к деструкции кристаллических и химических связей, а также образованию газонаполненных включений вблизи поверхности. 
На основании полученных данных была предложена модель оценки вкладов различных структурных изменений в степень радиационных повреждений в SiC керамиках с гексагональным типом кристаллической структуры. При флюенсах облучения 1015-5х1016 ион/см2 основной вклад в радиационные повреждения вносят изменения дислокационной плотности и анизотропные деформации кристаллической решетки. При флюенсах облучения выше 1017 ион/см2 доминирующим эффектом является распухание кристаллической решетки и изменение ее объема в результате накопления имплантированного гелия в структуре поврежденного слоя.
Представлены результаты исследования влияния облучения тяжелыми ионами Xe22+ с энергией 440 кэВ и флюенсами облучения 1014, 5x1014, 1015 ион/см2 на свойства SiC керамик.  Выбор типа облучения и дозовой нагрузке обусловлен возможностью моделирования радиационных повреждений приповерхностного слоя толщиной 200 нм в результате эффекта перекрывания дефектных областей. Выбор доз облучения обусловлен моделированием эффектов перекрывания каскадных дефектов образующихся в результате упругих и неупругих соударений, количество которых для выбранных доз варьируется от 100 до 1000 кратных перекрытий.

Согласно данным изменения механических свойств наибольшее изменение прочностных характеристик наблюдается при флюенсе 1015 ион/см2, которому характерно наличие большого количества дефектов в результате перекрытия каскадов вторичных дефектов, приводящих к сильному разупорядочению структуры с резким увеличением плотности дислокаций более чем в 4 раза по сравнению с исходным образцом, и увеличением пористых включений. 

В ходе исследования микротвердости керамик до и после облучения установлено, что в случае облученных керамик глубина повреждений превышает расчетную длину пробега ионов на 20-30% в зависимости от флюенса облучения. Основным механизмом радиационных повреждений является увеличение дислокационной плотности дефектов и образованием областей разупорядочения в случае больших доз. Увеличение глубины поврежденной области обусловлено снижением плотности в результате возникновения каскадных эффектов распространения дефектов, способных проникать на глубину, превышающую максимальную длину пробега ионов в керамике.

Установлено, что как в случае исходного образца, так и в случае облученных образцов снижение величины трещиностойкости после 30 часов ресурсных испытаний ускоренной деградации, моделирующей эффект старения, не превышает 8-10%, что подтверждает высокую устойчивость к временной деградации керамик. 

В результате моделирования процессов ускоренного старения установлено, что для облученных образцов снижение величины трещиностойкости не превышает 10%. Проведенные исследования показывают высокие значения устойчивости керамик карбида кремния к радиационным повреждениям приповерхностного слоя.

В ходе проведенных исследований показана перспективность применения модификации приповерхностного слоя керамик SiC низкоэнергетическими ионами Ni12+ c энергией 20 кэВ/заряд. 
Установлено, что при флюенсе облучения 5х1014 ион/см2 в структуре керамик наблюдается увеличение содержания дефектных областей в приповерхностном слое, а также формирование сферических включений содержащих в себе повышенную концентрацию углерода и 0.3-0.4 ат. % никеля. 
Согласно данным рентгенофазового анализа установлено, что увеличение флюенса облучения приводит незначительному изменению величин смещений и концентрации дефектов, что свидетельствует об отсутствии процессов аморфизации кристаллической структуры. 

Установлено, что уменьшение объема решетки приводит к увеличению плотности керамики и снижению пористости. При этом изменение среднего размера кристаллитов приводит к изменению концентрации дислокационных дефектов вблизи границ зерен, что также свидетельствует об изменении дефектной структуры в результате облучения. Снижение величины интегральной пористости приповерхностного слоя, а также изменения дислокационной и вакансионной плотностей в приповерхностном слое керамик приводит к повышению прочности и трещиностойкости приповерхностного слоя, что оказывает существенное влияние на снижение скорости деградации керамик в агрессивных средах. 

По результатам испытаний на износ установлено, что имплантация ионов в структуру поверхностного слоя приводит к повышению износостойкости керамики к внешним воздействиям. Установлено, что увеличение флюенса облучения с 1014 ион/см2 до 5х1014 ион/см2 приводит к увеличению значений прочности на изгиб на 38 и 65% по сравнению с исходным образцом. При этом величина ударной вязкости увеличивается на 56 и 88% соответственно.
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